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I”
You know, you guys are missin’ out on a great deal, if you kill me.
I can help you. See, I’m kind of an expert with just about everything ... “
- Angus MacGyver -
”
Es zeigt sich, dass die sich drehende Katze eine Menge interessanter Probleme aufwirft,
obwohl deren Lo¨sung mo¨glicherweise nicht von großem praktischen Wert ist
- ausgenommen fu¨r andere Katzen.“
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Einleitung
Die erste Vero¨ﬀentlichung zur Synthese von Aluminiumnitrid stammt von Briegleb und
Geuther aus dem Jahr 1862 [1], welche Aluminiumfeilspa¨ne unter Stickstoﬀatmospha¨re er-
hitzten und dann einen weißen Belag auf diesen beobachteten. Diese Form der
”
Herstellung
von Halbleitermaterialien“ ist natu¨rlich weit entfernt von den heute mo¨glichen Verfahren,
so dass auch mangels theoretischer und technischer Voraussetzungen damals nicht weiter
auf diesem Gebiet geforscht wurde. Bekanntermaßen setzten sich daher auch zuna¨chst an-
dere Konzepte zur elektrischen Lichterzeugung und Versta¨rkung durch. Bis zum Anfang
des einundzwanzigsten Jahrhunderts dienten prima¨r Glu¨hlampen als Lichtquelle, welche je-
doch eine schlechte Lichtausbeute im sichtbaren Spektralbereich haben und hauptsa¨chlich
Wa¨rme abstrahlen.
Anders verha¨lt es sich bei halbleiterbasierten Lichtemittern, den Leuchtdioden LEDs (engl.
light emitting diode) und Laserdioden (LD). Auf Grund der in der Regel vorliegenden di-
rekten Bandlu¨cke ko¨nnen Elektronen und Lo¨cher ohne zusa¨tzliche Emission eines Phonons
rekombinieren, so dass Wa¨rme hauptsa¨chlich durch nicht strahlende Rekombination und
Leitungsverluste entsteht. Im optisch aktiven Medium, beispielsweise einem Quantenﬁlm
oder einem Quantenpunkt, werden so sehr eﬀektiv Photonen erzeugt, deren Energie durch
das verwendete Material und die Strukturgro¨ße bestimmt wird.
Die ersten LEDs in den 1960er Jahren basierten auf dem Gallium-Arsenid-System und emit-
tieren im roten bis gelben Spektralbereich und spa¨ter in den 1970er Jahren im gru¨nen Be-
reich auf der Basis von Gallium-Phosphid. Die Eﬃzienz und Helligkeit (Lichtstrom) dieser
LEDs war natu¨rlich noch sehr gering, konnte aber mit der Zeit um gut vier Gro¨ßenordnungen
gesteigert werden.
Als Meilenstein ist die Entwicklung einer blauen LED auf der Basis von Gallium-Nitrid
durch S. Nakamura zu sehen, welche ab 1993 kommerziell erha¨ltlich ist [2, 3]. Ausge-
hend von all diesen Entwicklungen stehen heute eﬃziente LEDs in nahezu allen Farben
vom Infrarot bis in den UV-Bereich zur Verfu¨gung, wobei eine Lu¨cke im gelb-gru¨nen Be-
reich existiert. Ein Ansatz, um diese Lu¨cke zu schließen, besteht in der Verwendung von
Indium-Gallium-Nitrid-Quantenﬁlmen und Quantenpunkten (InGaN-QW/QD), die sowohl
fu¨r blau emittierende Laser als auch gru¨ne LEDs eingesetzt werden. Ebenfalls stehen bei
524 nm emittierende LDs [4] kurz vor der Markteinfu¨hrung, die laut OSRAM fu¨r 2012
geplant ist. Anwendungen liegen zum einen in der Verwendung in optischen Kommunikati-
onsnetzwerken, die nicht aus Glasfasern, sondern aus deutlich gu¨nstigeren Plastikfasern be-
stehen und geringe Absorption im gru¨nen Spektralbereich zeigen. Zum anderen lassen sich
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zusammen mit roten und blauen Laserdioden extrem kleine und eﬃziente Videoprojekto-
ren herstellen, die unabha¨ngig von der Fokussierung scharfe Bilder erzeugen und zuku¨nftig
in mobilen Gera¨ten verwendet werden ko¨nnen.
Ein weiteres Anwendungsfeld der Gruppe III-Nitride sind weiße LEDs, die zunehmend
Glu¨hlampen und Leuchtstoﬄampen verdra¨ngen. Auf Grund der hohen Eﬃzienz und Leucht-
sta¨rke von bis zu 250 lm/W werden daher im Bereich der Fahrradbeleuchtung und Ta-
schenlampen schon heute fast ausschließlich LEDs verwendet. Dagegen setzen sich LEDs
zur Raumbeleuchtung nur langsam durch, da das Licht wegen der hohen Farbtemperatur
sehr grell wirkt. Um den Eindruck von weißem Licht zu erzeugen, stehen prinzipiell zwei
Verfahren zur Verfu¨gung. Zum einen ko¨nnen mehrere meist rote, gru¨ne und blaue LEDs ne-
beneinander verwendet werden, was jedoch einen erho¨hten technologischen Aufwand mit
sich bringt. Ebenfalls ko¨nnen in einem Bauteil z.B. unterschiedliche Quantenﬁlme und
Quantenpunktschichten verwendet werden, die in den entsprechenden Farben emittieren.
Ein anderes Konzept ist, eine blaue oder UV-LED in Verbindung mit Leuchtstoﬀen zu
verwenden. Blaue LEDs mit einem gelben Leuchtstoﬀ liefern dabei momentan die ho¨chste
Eﬃzienz, fu¨hren aber zu dem oben erwa¨hnten grellen Erscheinungsbild. Die Entwicklung
von sog. Warmweiß-LEDs stellt somit ein wichtiges Forschungsfeld dar, weil das Licht eine
geringere Farbtemperatur hat und damit als angenehmer und natu¨rlicher empfunden wird.
Aluminiumnitrid dient bei den bisher angesprochenen Anwendungen meist nur als
”
Hilfs-
mittel“ zur Verbesserung der Kristallqualita¨t, wird aber zusammen mit Alluminium-Gal-
lium-Nitrid unverzichtbar, wenn Emitter im UV-Bereich realisiert werden sollen. Auf Grund
der großen Bandlu¨cke von 6,2 eV ist AlN transparent fu¨r UV-Strahlung bis ca. 200 nm, was
eine Auskopplung der Strahlung sowohl parallel als auch senkrecht zur aktiven Schicht er-
laubt. Von Kipshidze et al. [5] wurden bereits 2003 auf AlInGaN basierende LEDs realisiert,
die bei 280 nm emittieren und 2006 pra¨sentierten Taniyasu et al. [6] auf AlN basierende
LEDs, die bei 210 nm emittieren. Potentielle Anwendungen dieser LEDs ﬁnden sich, neben
der Erzeugung von weißem Licht, im Bereich der optischen Lithographie, dem Ausha¨rten
von Klebstoﬀen und der Desinfektion von Oberﬂa¨chen, Gasen und vor allem Wasser. In
all diesen Feldern werden heute meist Quecksilber-Dampﬂampen eingesetzt, die zwar mit
50 - 100 lm/W deutlich eﬃzienter als z.B. eine Glu¨hlampe sind, aber insbesondere beim
Starten viel Energie verbrauchen. Weiterhin beno¨tigen sie eine aufwa¨ndige Vorschaltelek-
tronik und haben auf Grund des Quecksilbers und des teilweise hohen Drucks in der Lampe
ein deutliches Gefa¨hrdungspotential. UV-Leuchtdioden sind dagegen leicht zu handhaben,
sehr eﬃzient und die Emission kann auf die gewu¨nschte Wellenla¨nge angepasst werden. Zur
Desinfektion wa¨re z.B. eine Wellenla¨nge von ca. 254 nm anzustreben, da diese besonders
gut die DNA von Bakterien und Viren zersto¨rt. Eine neuartige Anwendung wa¨re somit eine
”
UV-Taschenlampe“, die zur Desinfektion kleiner Mengen Trinkwasser in abgeschiedenen
Regionen oder auch dem Outdoorbereich eingesetzt werden kann.
Neben den optischen Eigenschaften zeichnen sich die Gruppe-III-Nitride und insbesondere
AlN durch eine hohe Festigkeit und eine damit verbundene hohe Wa¨rmeleitfa¨higkeit und
chemische Stabilita¨t aus. Dies macht das Materialsystem fu¨r den Bereich der Hochleis-
tungselektronik und Sensorik interessant, da Sensoren direkt in aggressiven Umgebungen
betrieben werden ko¨nnen. Weiterhin besitzen die Gruppe-III-Nitride ein piezoelektrisches
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Moment, welches zwar nachteilig fu¨r optoelektronische Anwendungen ist, aber die Realisie-
rung anderer elektronischer Bauelemente ermo¨glicht. Zum einen bildet sich an der Grenz-
ﬂa¨che zwischen zwei Schichten ein zweidimensionales Elektronengas, das fu¨r die Herstellung
von Sensoren und HEMTs (engl. high electron mobility transistors) genutzt werden kann
[7]. Zum andern wird das piezoelektrische Moment direkt fu¨r SAW-Anwendungen (engl.
surface acoustic wave) genutzt, die als Frequenzﬁlter in der Kommunikationselektronik ein-
gesetzt werden [8].
Die Realisierung all dieser Anwendungen leidet allerdings unter der schlechten Verfu¨gbarkeit
reiner GaN- bzw. AlN-Substrate. In zunehmendem Maße sind zwar solche erha¨ltlich, der
Preis ist aber auf Grund der aufwa¨ndigen Produktion sehr hoch, so dass oft auf Pseudo-
substrate zuru¨ckgegriﬀen wird. Diese bestehen aus dicken GaN- oder AlN-Schichten, die
auf gut verfu¨gbaren Substraten wie Saphir oder Siliziumcarbid (SiC) abgeschieden werden.
Bedingt durch die unterschiedlichen Gitterkonstanten kommt es jedoch zum Einbau von
Gitterfehlern, deren Anzahl durch entsprechende Konzepte fu¨r die Nukleation und das ei-
gentliche Wachstum mo¨glichst reduziert werden soll.
Fu¨r GaN existiert in der Arbeitsgruppe Hommel bereits ein etabliertes Verfahren, das Sub-
strate fu¨r verschiedene Anwendungen liefert. Ziel dieser Arbeit war es daher, dicke AlN-
Schichten auf c-Fla¨chen-orientiertem Saphir abzuscheiden, die als Pseudosubstrat fu¨r weite-
re Experimente und Anwendungen dienen sollen. Dabei ist zum einen eine mo¨glichst geringe
Dichte an Versetzungen und zum anderen eine mo¨glichst glatte und defektfreie Oberﬂa¨chen
anzustreben. Das Wachstum wurde daher dahingehend optimiert, nach mo¨glichst geringer
Wachstumszeit - respektive geringer Schichtdicke - glatte, geschlossene Oberﬂa¨chen zu er-
halten.
”
Historisch“ bedingt unterteilen sich die Proben dabei in zwei Gruppen, die vor
und nach einer Umru¨stung der MOVPE-Anlage auf Tauglichkeit fu¨r hohe Temperaturen
hergestellt wurden. Vor dem Umbau war maximal eine Temperatur von 1100 ◦C zu errei-
chen, wobei in der Regel bei maximal 1050 ◦C gearbeitet wurde. In dieser Phase wurde
daher das gepulste Wachstum von AlN untersucht, das auch bei geringen Temperaturen
gute Schichtqualita¨ten ermo¨glicht. Nach dem Umbau ko¨nnen nun Substrattemperaturen
von bis zu 1300 ◦C erreicht werden, so dass in der zweiten Phase das Wachstum im klas-
sischen, kontinuierlichen Modus untersucht wurde. Die Diskussion der Ergebnisse gliedert
sich daher nach gepulstem und kontinuierlichem Wachstum, obwohl teilweise die gleichen
Parameter variiert wurden.
Insgesamt besteht die Arbeit aus folgenden Teilen: Als erstes werden die theoretischen
Grundlagen eingefu¨hrt, die zur Beschreibung von kristallinen Festko¨rpern no¨tig sind. Da-
bei wird speziell auf das System der hexagonalen Gruppe-III-Nitride eingegangen sowie
auftretende Sto¨rungen der Kristallsymmetrie (Gitterfehler) eingefu¨hrt.
Im zweiten Kapitel werden die experimentellen Grundlagen und die zu Grunde liegenden
physikalischen Prinzipien dargestellt. Der erste Teil bescha¨ftigt sich mit der Herstellung von
Halbleitermaterialien, wobei der Schwerpunkt auf dem Wachstum von Gruppe-III-Nitriden
mittels MOVPE liegt. Speziell wird dabei auf die Besonderheiten bei der Herstellung von
AlN und dem gepulsten Wachstum eingegangen. Daru¨ber hinaus werden Prozesse betrach-
tet, die das Wachstum behindern bzw. fo¨rdern.
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Ebenfalls im zweiten Kapitel werden die experimentellen Methoden zur Charakterisierung
vorgestellt, die im Rahmen dieser Arbeit verwendet wurden. Ein besonderer Fokus liegt
dabei auf der hochauﬂo¨senden Ro¨ntgendiﬀraktometrie, welche die prima¨r eingesetzte Ana-
lysemethode darstellt.
Das dritte Kapitel behandelt die Bestimmung der Versetzungsdichte durch die zuvor vor-
gestellten Methoden. Diese stellt eine wichtige Gro¨ße bei der Beurteilung der Qualita¨t der
epitaktischen Schichten dar und soll daher vor der eigentlichen Diskussion der Ergebnisse
eingefu¨hrt werden. Dabei werden exemplarisch Proben aus den folgenden Kapiteln verwen-
det, um die Anwendung zu veranschaulichen und die Gu¨ltigkeit sowie die Schwa¨chen der
Methoden aufzuzeigen.
In den Kapiteln vier und fu¨nf werden die Ergebnisse des gepulsten und des kontinuierli-
chen Wachstums von AlN pra¨sentiert. Diese sind dabei nach den variierten Wachstumspa-
rametern geordnet. Dabei ist zu beachten, dass neben der Substratheizung auch weitere
Komponenten im Zuge des Reaktorumbaus vera¨ndert wurden bzw. der Regelbereich erwei-
tert wurde. Dies fu¨hrt dazu, dass im kontinuierlichen Wachstum gro¨ßere Variationen der
Parameter mo¨glich sind als im gepulsten Wachstum.
Im Kapitel u¨ber das gepulste Wachstum beﬁndet sich ebenfalls ein Abschnitt u¨ber das
Wachstum von GaN-Nanostrukturen auf AlN. Diese Ergebnisse wurden bewusst nicht als
eigensta¨ndiges Kapitel pra¨sentiert, da sowohl das verwendete AlN-Pseudosubstrat als auch
die GaN-Strukturen in gepulstem Modus hergestellt wurden. Weiterhin sind die erzielten
Ergebnisse in Umfang und physikalischer Aussage recht beschra¨nkt, so dass dies kein ei-
gensta¨ndiges Kapitel rechtfertigt.
Als letztes Kapitel folgt eine Zusammenfassung und ein Vergleich der beiden Wachstums-
methoden untereinander sowie mit dem Wachstum von GaN, welches teilweise nach deut-
lich unterschiedlichen Mechanismen verla¨uft. Weiterhin werden aufgetretene Probleme und




Im folgenden Kapitel sollen zuna¨chst die zur Beschreibung von kristallinen Festko¨rpern
notwendigen Begriﬀe erkla¨rt werden und dann speziell auf das hexagonale Kristallsystem
eingegangen werden. Dabei liegt das Augenmerk auf den Gruppe-III-Nitriden, die Ge-
genstand dieser Arbeit sind. Weiterhin werden die mo¨glichen Abweichungen von einem
perfekten Kristall, die sog. Gitterfehler, erla¨utert.
1.1 Grundlagen zur Beschreibung von Kristallen
Kristalle zeichnen sich generell durch eine regelma¨ßige Anordnung ihrer Bausteine aus. Die
Bausteine ko¨nnen dabei Atome, Ionen oder Moleku¨le sein und sind im Modell des perfekten
Kristalls identisch bezu¨glich ihrer Umgebung, dass heißt, die Absta¨nde und Richtungen zu
benachbarten Bausteinen sind immer gleich. Somit wa¨re ein perfekter Kristall unendlich
ausgedehnt, da diese Bedingung fu¨r die Oberﬂa¨chen nicht erfu¨llt ist. Makroskopisch fu¨hrt
die Symmetrie zum gela¨uﬁgen Aussehen von Kristallen, das durch glatte Ebenen gekenn-
zeichnet ist, die feste Winkel einschließen. Beschreiben lassen sich Kristalle durch das sog.
Bravais-Gitter, in dem die Position aller Bausteine durch einen Vektor R bestimmt ist,
dessen Ursprung ebenfalls auf einem Baustein liegt. Der Vektor hat dabei die Form
R = n1a1 + n2a2 + n3a3 , (1.1)
wobei ni ganze Zahlen und ai Vektoren sind, die einen dreidimensionalen Raum aufspannen
[9]. Fu¨r ein zweidimensionales Gitter ist dies in Abbildung 1.1Bravaisgitterﬁgure.caption.3a
dargestellt, wobei die Punkte das Zentrum der sog. primitiven Einheitszelle darstellen.
Alle Gitterpunkte in einem primitiven Gitter sind dabei durch eine Verschiebung um
R auf einen anderen Gitterpunkt abzubilden. Anders verha¨lt es sich bei dem in Abbil-
dung 1.1Bravaisgitterﬁgure.caption.3b dargestellten hexagonalen Gitter. Hier mu¨ssen im-
mer zwei Gitterpunkte in einer Einheitszelle zusammengefasst werden, fu¨r die dann wieder
die Eigenschaften des Bravais-Gitters gelten.
Ausgehend vom Bravais-Gitter la¨sst sich das sog. reziproke Gitter deﬁnieren, das eben-
falls zur Beschreibung des Kristalls verwendet werden kann. Dazu nehme man eine Welle
5







Abb. 1.1: Einfaches und hexagonales Bravaisgitter in 2D.
a) Jeder Punkt ist durch eine Linearkombination von a1 und a2 zu erreichen.
b) Jeweils zwei Punkte werden zur Basis des Bravaisgitters zusammengefasst.
der Form eik·r an, die fu¨r bestimmte k die gleiche Periodizita¨t wie das Bravais- bzw. das
direkte Gitter hat. Die Menge aller k, die dies erfu¨llen, bilden nun das reziproke Gitter, auf
dem a¨quivalent zu Gleichung 1.1Grundlagen zur Beschreibung von Kristallenequation.1.1.1
Vektoren K deﬁniert werden ko¨nnen, mit denen jeder Punkt zu erreichen ist:
K = k1b1 + k2b2 + k3b3 . (1.2)
Dabei lassen sich die Vektoren bi direkt aus den Vektoren ai des direkten Gitters berechnen:
b1 = 2pi
a2 × a3
a1 · (a2 × a3) , b2 = 2pi
a3 × a1
a1 · (a2 × a3) , b3 = 2pi
a1 × a2
a1 · (a2 × a3) . (1.3)
Die Vektoren bi stehen somit senkrecht auf den Ebenen, die durch das Bravais Gitter
gebildet werden. Das reziproke Gitter eignet sich somit gut, um Richtungen im Kristall
anzugeben, da es immer einen Vektor bi gibt, der senkrecht auf der Ebene steht, die durch
beliebige Punkte des direkten Gitters gebildet werden. Der ku¨rzeste Vektor hat dabei die
La¨nge 2pi/d, wobei d der geringste Abstand zwischen zwei parallelen Ebenen ist. Die ki
in Gleichung 1.2Grundlagen zur Beschreibung von Kristallenequation.1.1.2 werden dabei
durch die sog. Millerschen-Indizes ersetzt, so dass sich folgende Schreibweise ergibt:
K = hb1 + kb2 + lb3 . (1.4)
Zur Beschreibung von Ebenen werden jedoch die Vektoren bi weggelassen, so dass Ebenen
in der Form (hkl) angegeben werden ko¨nnen. Durch die Millerschen-Indizes ko¨nnen wei-
terhin auch einzelne Ebenen, Scharen von Ebenen und Ro¨ntgenreﬂexe bezeichnet werden.
Die entsprechende Nomenklatur ist in der Tabelle 1.1Notation zur Benennung von Rich-
tungen und Ebenen im Kristall in Bravais und Miller-Bravais Schreibweise.table.caption.4
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dargestellt. Zur Beschreibung von hexagonalen Kristallen wird in der Regel die erweiter-
te Miller-Bravais Schreibweise der Form (hkil) verwendet, um die A¨quivalenz der Ebenen
auszudru¨cken. Dabei wird i so gewa¨hlt, dass die Summe der ersten drei Indizes Null ergibt:
h+ k + i = 0 .
Notation Notation Bedeutung
Dreierschreibweise Viererschreibweise





〈302〉 〈303¯2〉 Schar von Richtungen
Tab. 1.1: Notation zur Benennung von Richtungen und Ebenen im Kristall in Bravais und
Miller-Bravais Schreibweise.
1.2 Materialsystem der Gruppe-III-Nitride
Neben reinen Halbleitern wie Silizium gibt es Verbindungshalbleiter, zu denen z.B. die sog.
II-VI- und die III-V-Halbleiter za¨hlen, die aus Elementen der zweiten und sechsten bzw.
der dritten und fu¨nften Hauptgruppe aufgebaut sind. Letztere werden je nach verwendetem
Gruppe V-Element als Arsenide, Phosphide oder Nitride bezeichnet und ﬁnden auf Grund
der meist direkten Bandlu¨cke Anwendung in der Optoelektronik. Wie zum Beispiel bei
[10] zu sehen, liegen bei direkten Halbleitern die Maxima der Valenzba¨nder und das Mi-
nimum des Leitungsbandes im Zentrum der Brillouinzone am sog. Γ-Punkt u¨bereinander.
In das Leitungsband angeregte Elektronen ko¨nnen somit unter Emission eines Photons der
entsprechenden Energie am Γ-Punkt rekombinieren, ohne ein zusa¨tzliches Phonon zu emit-
tieren, was die U¨bergangswahrscheinlichkeit drastisch erho¨ht. Im Folgenden soll das System
der Gruppe-III-Nitride vorgestellt und auf Besonderheiten hexagonaler Kristalle eingegan-
gen werden. Die Nitride nehmen unter den III-V Halbleitern eine besondere Stellung ein,
da die Bandlu¨cke u¨ber einen sehr großen Bereich variiert. Wie in Abbildung 1.2Bandlu¨cke
u¨ber a-Gitterkonstante der Gr. III-Nitrideﬁgure.caption.5 zu sehen ist, wird ein Bereich
von 0,7 eV durch InN, u¨ber 3,4 eV durch GaN bis zu 6,2 eV durch AlN aufgespannt. Durch
Mischen der Materialien lassen sich weiterhin theoretisch alle Werte dazwischen einstellen
und somit ein Spektrum vom nahen Infrarot bis in den ultravioletten Spektralbereich ab-
decken. Dabei ha¨ngt die Gitterkonstante vom Mischungsverha¨ltnis ab und wird durch die
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untergeordnetem Interesse, so dass im Folgenden nur auf die hexagonale Wurtzit-Struktur
mit der Raumgruppe P63mc, (Raumgruppen-Nr. 186) nach Hermann-Mauguin-Symbolik,
eingegangen werden soll. Eine Einheitszelle fu¨r AlN ist in der Abbildung 1.3Wurtzit Ein-
heitszelle am Beispiel von AlN.
ﬁgure.caption.5 zu sehen und wird durch zwei Vektoren a1, a2 (∢ = 120
◦) in der Basalebe-
ne und einem dazu orthogonalen Vektor c aufgespannt. Die Atome einer Sorte liegen dabei
schichtweise in der Struktur der hexagonal dichtesten Kugelpackung hcp (engl. hexagonal
closed packing) zueinander. Jedes Atom ist tetraedrisch von vier Atomen der anderen Sor-
te umgeben, wobei die Bindungsla¨nge im idealen Wurtzitkristall in alle Richtungen gleich
ist. Dies gilt jedoch nur fu¨r rein kovalente Bindungen, wobei das Verha¨ltnis von a- und c-
Gitterkonstante durch c/a =
√
8/3 ≈ 1, 633 gegeben ist. Eine Abweichung von der idealen
Struktur durch zunehmend ionische Bindungen wird durch den Parameter u ausgedru¨ckt,
der den Abstand der Stickstoﬀ- und Metall-Lagen entlang der c-Achse bezeichnet. Im idea-
len Wurtzitkristall betra¨gt u = 3/8 = 0,375 der c-Gitterkonstante, so dass der Abstand
durch u · c berechnet werden kann. Fu¨r die Nitride weichen die Absta¨nde hiervon ab und
werden durch die in Tabelle 1.3Ausgewa¨hlte Materialkonstanten der Gruppe-III-Nitride
bei Raumtemperatur.table.caption.9 gegebenen Werte charakterisiert.
Fasst man die senkrecht verbundenen Atome zu einer Lage zusammen, bilden sich Schichten
A und B, die ebenfalls die hcp-Packung besitzen und in alternierender Weise den Kristall
bilden. Wie man in Abbildung 1.3Wurtzit Einheitszelle am Beispiel von AlN.
ﬁgure.caption.5 erkennen kann, besitzt die Einheitszelle eine dreifache Rotationssymme-
trie parallel zur c-Achse, jedoch keine orthogonal dazu. Folglich ist es relevant, welche der
hexagonalen Seiten des Kristalls betrachtet wird. Da die freien Bindungen entweder vom
Stickstoﬀ oder dem Metall ausgehen, unterscheiden sich die Seiten bezu¨glich ihrer elektro-
nischen und chemischen Eigenschaften. Es gilt daher die Konvention, dass Material, bei
dem die senkrechten Bindungen vom Metallatom zum Stickstoﬀ verlaufen, als Metall-polar
bezeichnet wird und im umgekehrten Fall als Stickstoﬀ- oder N-polar. Die Metall-polare
Richtung wird weiterhin als [0001] und die N-polare Richtung als [0001¯] bezeichnet. Wel-
che Orientierung sich ausbildet, ist in der Regel von der verwendeten Wachstumsmethode
und dem Substrat abha¨ngig. Durch MOVPE hergestellte Proben sind meist Metall-polar
und durch MBE hergestellte Proben meist N-polar, wobei die Polarita¨t auch durch z.B.
Nitridation beeinﬂusst werden kann [12]. Weiterhin wird die Polarita¨t beim U¨berwachsen
in der Regel beibehalten, was zur Ausbildung von Inversionsdoma¨nen fu¨hren kann, wenn
zu Beginn des Wachstums Bereiche verschiedener Polarita¨t entstehen.
Auf Grund der Abweichung von der idealen Wurtzitstruktur besitzen die Nitride ein pie-
zoelektrisches Moment und eine spontane Polarisation, die fu¨r Volumenmaterial durch
Oberﬂa¨chenladungen ausgeglichen wird. Beim epitaktischen Wachstum von Heterostruk-
turen fu¨hrt das piezoelektrische Moment jedoch zu Problemen, da es durch meistens auf-
tretende Verspannungen zur Ausbildung von Raumladungszonen und damit zu einem
induzierten elektrischen Feld kommt. In einem Quantenﬁlm fu¨hrt dies dazu, dass das
Leitungsband-Minimum und das Valenzband-Maximum nicht mehr u¨bereinander liegen
(Abbildung 1.4Bandverlauf eines Quantenﬁlmsﬁgure.caption.6). Dieser im englischen als
”
Quantum conﬁned Stark Eﬀect“ bezeichneter Prozess fu¨hrt dann zu einer verringerten
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Abb. 1.4: Schematischer Verlauf des Lei-
tungsbandes (LB) und Valenzbandes (VB)
im Bereich eines Quantenﬁlms. Elektro-
nen und Lo¨cher sind im Bereich des
Potentialtopfes lokalisiert (schematische
Aufenthaltswahrscheinlichkeit |Ψ|2 in rot).
Durch Anlegen eines externen elektri-
schen Feldes (Eext.) oder durch piezoelek-
trische Felder kommt es zur Verbiegung der
Ba¨nder. Dies fu¨hrt zu einer lokalen Tren-
nung der Ladungstra¨ger und somit zu ei-
nem geringeren U¨berlapp der Wellenfunk-
tionen, was eine geringere Rekombinations-
wahrscheinlichkeit bedeutet. Weiterhin re-
duziert sich der eﬀektive Abstand der Ni-
veaus.
U¨bergangswahrscheinlichkeit, also auch einer geringeren Eﬃzienz eines Bauelements. Fu¨r
elektronische Bauelemente kann dieser Eﬀekt jedoch ausgenutzt werden, um ein zweidi-
mensionales Elektronengas zu erzeugen, das fu¨r die Herstellung von HEMTs (engl. high
electron mobility transistor) oder Open-Gate-Transistoren beno¨tigt wird. Die piezoelektri-
schen Eigenschaften ko¨nnen weiterhin ausgenutzt werden, um akustische Oberﬂa¨chenwellen
zu erzeugen, die in SAW-Bauelementen ( engl. surfac acoustic wave) z.B. zur Frequenzﬁl-
terung oder als Sensor verwendet werden.
Um die verspannungsbedingte Polarisation zu umgehen, ist es mo¨glich, Bauteile auf unpola-
ren oder semipolaren Substraten herzustellen. U¨bliche Fla¨chen sind die a-Fla¨che und die m-
Fla¨che, die in Abbildung 1.5Spezielle Netzebenen im hexagonalen Kristallsystemﬁgure.caption.7
dargestellt sind. Da diese Fla¨chen Atome beider Sorten enthalten, ist die spontane Polari-
sation und auch das verspannungsbedingte piezoelektrische Feld eingeschra¨nkt.
Weitere besondere Eigenschaften der Nitride sind die hohe chemische Stabilita¨t und die
hohe thermische Leitfa¨higkeit. Diese Eigenschaften ermo¨glichen einen Einsatz fu¨r Sensoren
in chemisch aggressiven Umgebungen und die Herstellung von Bauelementen der Hochleis-
tungselektronik.
1.3 Gitterfehler
Abgesehen von der endlichen Ausdehnung, weichen reale Kristalle durch weitere Verlet-
zungen der Symmetrie vom Modell des idealen Kristalls ab. Diese Abweichungen werden
als Gitterfehler bezeichnet und sollen im Folgenden vorgestellt werden. Die Auswirkungen
bzw. die Mo¨glichkeiten zum Nachweis der Gitterfehler werden hingegen in den entsprechen-
den Kapiteln der Analysemethoden dargestellt. Die einfachste Verletzung der Symmetrie
ist das Fehlen eines Atoms an einem Gitterplatz oder die Ersetzung durch ein Fremdatom.
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Material Gitterkonstante u Bandlu¨cke Quellen
a (A˚) c (A˚) (eV)
AlN 3,11 - 3,112 4.97 - 4,982 0,382 6,2 [13, 14, 21]
GaN 3,18 - 3,2 5,16 - 5,216 0,376 3,41 - 3,48 [17, 21–23]
InN 3,54 - 3,6 5,72 - 5,74 0,379 0,7 - 0,8 [17, 23–26]
Tab. 1.3: Ausgewa¨hlte Materialkonstanten der Gruppe-III-Nitride bei Raumtemperatur.
Diese als Defekt erster Ordnung oder Punktdefekte bezeichnete Sto¨rung ist zwar lokal recht
eingeschra¨nkt, kann aber einen deutlichen Einﬂuss auf die Eigenschaften des Kristalls ha-
ben. In ionischen Kristallen kann es zur Ausbildung von sog. Farbzentren kommen, wie
zum Beispiel durch Cr-Ionen im Rubin, die dem an sich farblosen Korund die typische
rote Farbe verleihen. Im Bereich der Halbleiterepitaxie wird durch gezielte Einbringung
von Fremdatomen, der Dotierung, die Leitfa¨higkeit des Halbleitermaterials beeinﬂusst.
Mit der Dotierung geht jedoch in der Regel eine lokale Verspannung auf Grund der an-
deren Bindungsla¨ngen einher, die zur Ausbildung weiterer Defekte fu¨hrt und somit die
Kristallqualita¨t mindert. Die Dotierung ist daher unter anderem durch eine Abnahme der
Kristallqualita¨t limitiert.
Eine weitere Klasse von Defekten sind die Faden-Versetzungen oder Defekte zweiter Ord-
nung. In Abbildung 1.6Skizze Gitterfehlerﬁgure.caption.10 sind die beiden mo¨glichen Re-
informen dargestellt. Eine Stufenversetzung entsteht, wenn in einem begrenzten Bereich
eine zusa¨tzliche Netzebene eingefu¨gt wird. Schraubenversetzungen entstehen dadurch, dass
ein Teil des Kristalls um eine Gitterkonstante verschoben wird, ohne dass die Gitterebenen
vollsta¨ndig aufgebrochen werden. Zur Beschreibung der Versetzungen wird der sogenannte
Burgers-Vektor verwendet, der deren Gro¨ße und Richtung angibt. Zu konstruieren ist die-
ser durch die U¨berlegung, dass man in einem perfekten Kristall einen geschlossenen Pfad
aus Schritten entlang der Einheitsvektoren deﬁniert. Fu¨hrt man nun dieselben Schritte
in einem Bereich aus, der eine Versetzung entha¨lt, wird man folglich nicht wieder am
Ausgangspunkt ankommen. Der Burgers-Vektor stellt nun den fehlenden Schritt dar und
hat fu¨r Versetzungen entlang der [0001] Richtung im hexagonalen Kristallsystem folgende
Betra¨ge:
b = 1/3〈112¯0〉 fu¨r Stufenversetzungen, (1.7)
b = 〈0001〉 fu¨r Schraubenversetzungen (1.8)
und
b = 1/3〈112¯3〉 fu¨r gemischteVersetzungen. (1.9)
Dabei ist zu beachten, dass die gemischten Versetzungen in einem Nitrid-Kristall dominie-
ren und meist weniger als 2% reine Schraubenversetzungen auftreten [27, 28].
Oft treten Versetzungen gebu¨ndelt an sog. Kleinwinkel-Korngrenzen auf, die durch das
Mosaik-Block-Modell zu motivieren sind, das 1914 von Darwin vorgestellt wurde [29]. Dies
nimmt an, dass die Schicht aus einzelnen Kristalliten oder Ko¨rnern aufgebaut ist, die fu¨r
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Stufen-versetzung Schrauben-versetzung Korngrenze
Abb. 1.6: Gitterfehler zweiter Ordnung: Stufenversetzung durch Einfu¨gen einer
zusa¨tzlichen Netzebene. Schraubenversetzung durch Verschieben eines Bereichs um eine
Gitterkonstante. Korngrenze bzw. Reihe von Stufenversetzungen zwischen Kristalliten mit
leicht unterschiedlicher Orientierung.
sich perfekte Kristalle darstellen. Die Kristallite sind jedoch gegeneinander verdreht und
verkippt, so dass an den Grenzen die Struktur des Kristalls gesto¨rt ist und sich somit Ver-
setzungen entlang der Grenze bilden (Abbildung 1.6Skizze Gitterfehlerﬁgure.caption.10).
Diese ausgedehnte Form der Sto¨rung wird dann als Defekt dritter Ordnung bezeichnet. Wei-
tere Defekte dieser Klasse sind Stapelfehler und die bereits erwa¨hnten Inversionsdoma¨nen.
Stapelfehler treten auf, wenn z.B die Reihenfolge von Schichten A, B, C, in einem kubi-
schen ﬂa¨chenzentrierten Kristall gesto¨rt ist. Es erga¨be sich somit folgendes Bild: ABC ABC
ABC ABA CBA CBA.
Inversionsdoma¨nen bezeichnen Bereiche, in denen die Polarita¨t des Kristall umgekehrt zu
der des umgebenden Materials ist. Diese entstehen entweder durch Nukleationsfehler oder
Metall-Metall- bzw. N-N-Bindungen, welche jedoch energetisch ungu¨nstig sind. Ein weite-
rer Auslo¨ser fu¨r Inversionsdoma¨nen kann auch die Dotierung mit Mg sein [30, 31]. Tritt
eine solche Sto¨rung in einem polaren Kristall auf, a¨ndert sich folglich die Polarita¨t des
Materials. Bei den Nitriden ﬁndet dies meist lokal statt, so dass sich Zonen mit umgekehr-
ter Polarita¨t, die sog. Inversionsdoma¨nen bilden. Da die Wachstumsrate von der Polarita¨t
abha¨ngt, kann diese Sto¨rung auch einen Einﬂuss auf die Morphologie des Kristalls haben
[32] und somit in REM-Aufnahmen sichtbar sein.
Eine starke Quelle fu¨r Versetzungen sind weiterhin Grenzﬂa¨chen zwischen verschiedenen
Materialien, die in der Regel unterschiedliche Gitterkonstanten besitzen. Zur Beschreibung





deﬁniert ist, wobei aL die Gitterkonstante der Schicht in der Wachstumsebene und aS die
Gitterkonstante des Substrats bzw. der unteren Schicht angibt. Die Auswirkungen auf
eine epitaktische Schicht sind in Abbildung 1.7Skizze Gitterfehlanpassungﬁgure.caption.11
dargestellt. Wenn der Unterschied der Gitterkonstanten nicht zu groß ist, kommt es bis zu
einer gewissen Schichtdicke zu einer Verformung der Einheitszelle. Das Volumen der Ein-
heitszelle bleibt dabei konstant, so dass sich ebenfalls die c-Gitterkonstante a¨ndert. Man
spricht in diesem Fall von einer vollverspannten Schicht. Mit zunehmender Schichtdicke
wa¨chst die Energie, die no¨tig ist, die Verspannung aufrecht zu erhalten, so dass es ab einer









a   =L2 aS
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a) b) c)verspannt relaxiert
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Abb. 1.7: Gitterfehlanpassung fu¨r eine epitaktische Schicht mit gro¨ßerer Gitterkonstante
als das Substrat. b) Schicht ist voll verspannt, a- und c-Gitterkonstante sind vera¨ndert, so
dass Volumen der Einheitszelle konstant ist. c) Verspannungsenergie wird durch den Ein-
bau von Versetzungen abgebaut, bis die Schicht wieder die urspru¨ngliche Gitterkonstante
besitzt.
gewissen Dicke energetisch gu¨nstiger ist, durch den Einbau von Stufenversetzungen zur
urspru¨nglichen Gitterkonstante zuru¨ckzukehren. Eine solche Schicht wird dann als voll re-
laxiert bezeichnet, wobei natu¨rlich auch Verspannungsgrade dazwischen mo¨glich sind.
Da Gruppe-III-Nitriden meist auf Fremdsubstraten hergestellt werden, liegt eine spezi-
elle Grenzﬂa¨che zwischen Substrat und Schicht. Betrachtet man das Wachstum auf c-
orientiertem Saphir, so stellt man fest, dass sich die Gitterkonstanten sehr stark unter-
scheiden (aSap=4,76 A˚, aAlN=3,11 A˚), was einer Gitterfehlanpassung von -0,35 entspricht.
Die Schichten stu¨nden somit unter einer extremen Zugspannung, die auch als tensile Ver-
spannung bezeichnet wird. Allerdings wachsen die Nitride nicht in der gleichen Orientierung
wie das Substrat, sondern um 30 ◦ verdreht dazu auf [33]. Eine entsprechende Skizze ist in
Abbildung 1.8Skizze Atomposition Saphir / AlNﬁgure.caption.12 zu sehen. Der Saphir hat
daher nur noch eine eﬀektive Gitterkonstante von aSap/
√
3 = 2,75 A˚, woraus sich eine Git-
terfehlanpassung von 0,13 ergibt, so dass AlN-Schichten unter Druckspannung oder auch
kompressiv verspannt aufwachsen. Auf Grund der starken Gitterfehlanpassung ist jedoch
damit zu rechnen, dass es schon bei sehr geringen Schichtdicken durch den Einbau von
Versetzungen zu einer Relaxation kommt.
Eine weitere Ursache fu¨r Verspannungen ist ein Unterschied der thermischen Ausdehnungs-
koeﬃzienten von Schicht und Substrat. Dieser bewirkt, dass sich bei der Abku¨hlung von
der Wachstums- auf Raumtemperatur Spannungen in der Schicht bilden. Als Folge hiervon
kann es zu einer Kru¨mmung der gesamten Probe und zur Ausbildung von makroskopi-
schen Rissen in der Schicht kommen. Die Risse liegen meist entlang der niedrig indizierten
Kristallebenen, da diese die geringste Anzahl von Atomen pro Fla¨che enthalten und daher
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Abb. 1.8: Links: c-Fla¨che der trigonalen Saphir-Einheitszelle. Position der Sauerstoﬀ-
Atome durch oﬀene Kreise und Position der Al-Atome durch Punkte dargestellt.
Rechts: Orientierung der AlN-Einheitszelle und Position der Al-Atome. Die Einheitszelle
ist zum Saphir um 30◦ verdreht.
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Kapitel 2
Experimentelle Grundlagen
In diesem Kapitel sollen die experimentellen Methoden vorgestellt werden, die zur Herstel-
lung und Untersuchung der Proben verwendet wurden. Dabei werden neben zwei Varian-
ten der Metallorganischen Gasphasen Epitaxie auch weitere epitaktische Methoden vorge-
stellt, die jedoch nicht in dieser Arbeit zur Anwendung kamen. Neben den zumeist ober-
ﬂa¨chensensitiven Verfahren zur Analyse wurde insbesondere die hochauﬂo¨sende Ro¨ntgen-
diffraktometrie verwendet, weshalb diese in einem separaten Kapitel beschrieben wird.
2.1 Wachstumsmethoden der Halbleiterphysik
Die Herstellung von Halbleitermaterialien ist grundsa¨tzlich durch zwei Methoden mo¨glich.
Zum einen durch Kristallisation aus der Schmelze und zum anderen durch eine Abschei-
dung aus der Gasphase. Im Folgenden wird zuna¨chst ein U¨berblick u¨ber die ga¨ngigen
Wachstumsmethoden gegeben und dann in einem separaten Kapitel die Metallorganische
Gasphasenepitaxie vorgestellt, die im Rahmen dieser Arbeit verwendet wurde.
2.1.1 Allgemeine Wachstumsmethoden
Das fundamentalste Verfahren zur Herstellung einkristalliner Halbleitermaterialien ist das
Ziehen aus der Schmelze [34], welches insbesondere zur Herstellung elementarer Halbleiter
wie Silizium, aber auch von Verbindungshalbleitern wie Saphir eingesetzt wird. Beim so
genannten
”
Czochralski Verfahren“ wird das Halbleitermaterial in einem Tiegel exakt auf
die Schmelztemperatur erhitzt und dann ein zuvor hergestellter Wirtskristall desselben
Materials in die Schmelze getaucht und langsam nach oben gezogen, wobei Schmelze und
Wirtskristall gegeneinander rotieren. An der Grenzﬂa¨che zwischen Kristall und Schmel-
ze kommt es zu einer Abku¨hlung, wodurch sich Material abscheidet und gleichzeitig die
kristalline Ordnung des Wirtskristalls einnimmt. Neben der exakten Kontrolle der Tem-
peratur ist die Geschwindigkeit, mit der der Kristall aus der Schmelze gezogen wird, von
entscheidender Bedeutung fu¨r die Qualita¨t und den Durchmesser des Kristalls, der meist
als
”
Ingot“ bezeichnet wird. Durch ein nachfolgendes, zonenweises Aufschmelzen wird die
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Qualita¨t weiter erho¨ht und es werden Fremdatome aus dem Material entfernt. Es ist dabei
mo¨glich, nahezu perfekte Kristalle von mehr als 12 ′′ also 300mm und 2m La¨nge herzu-
stellen, die als Wafer in der Chipindustrie Verwendung ﬁnden [35].
Ein a¨hnliches Verfahren, mit dem auch Halbleiterschichtstapel z.B. auf GaAs Basis herge-
stellt werden ko¨nnen, ist die Flu¨ssig-Phasen-Epitaxie. Dabei wird das Substrat in einem
Schlitten unter ein Reservoir des geschmolzenen, abzuscheidenden Materials gebracht, wel-
ches sich dann auf Grund einer geringeren Temperatur an der Grenzﬂa¨che abscheidet.
Ebenfalls mo¨glich ist, dass sich das abzuscheidende Material in einer gesa¨ttigten Lo¨sung in
einer Schmelze beﬁndet und sich auf Grund der Lo¨slichkeitsenthalpie an der Grenzﬂa¨che
anlagert [36].
Eine alternative Methode zur Herstellung von Halbleitern ist die Abscheidung aus der Gas-
phase bzw. durch Sublimation. Diese wird in der Regel angewendet, wenn Heterostruktu-
ren, also Stapel von verschiedenen Materialien, hergestellt werden sollen oder wenn es nicht
mo¨glich ist, das Material aus einer Schmelze herzustellen. Dies ist unter anderem bei den
Gruppe-III-Nitriden der Fall, da die Partialdru¨cke der Komponenten zu unterschiedlich
sind und das Material unter Standard-Bedingungen direkt sublimiert.
Das fundamentalste Verfahren dieser Gruppe ist die Molekularstrahlepitaxie (MBE: engl.
molekular beam epitaxy), welche im Ultrahoch-Vakuum stattﬁndet und daher nur bedingt
als Verfahren in der Gasphase bezeichnet werden kann [37]. Die Ausgangsstoﬀe liegen hier-
bei in atomarer Reinform in beheizten Tiegeln vor, aus denen sie auf Grund der langen
freien Wegla¨nge im Vakuum als Strahl von Atomen auf das Substrat treﬀen, das je nach
Prozess auf Temperaturen von 200 - 800 ◦C geheizt wird. Gase, wie z.B. Stickstoﬀ, werden
in Plasmazellen ionisiert und stehen somit ebenfalls als reaktive Atome zur Verfu¨gung. Die
Molekularstrahlepitaxie bietet die Mo¨glichkeit, sehr abrupte A¨nderungen in der Schicht-
komposition vorzunehmen und dabei ebenfalls die Schichtdicke sehr genau zu kontrollieren.
Allerdings ist die Wachstumsrate recht gering und auch die Skalierbarkeit bezu¨glich Sub-
stratgro¨ße und paralleler Verarbeitung mehrerer Wafer ist eingeschra¨nkt, so dass diese
Methode prima¨r im Forschungsbereich eingesetzt wird.
Ein weitere Methode, die eine sehr genaue Kontrolle der Schichtdicke zula¨sst, ist die Atom-
lagenepitaxie ALE (atomic layer epitaxy) oder auch ALCVD (atomic layer chemical vapor
phase deposition) [38]. An einem beheizten Substrat werden abwechselnd die Ausgangs-
stoﬀe wie z.B. Metallorganika und durch ein Plasma aktivierter Ammoniak angeboten. Die
Oberﬂa¨che wird dann vollsta¨ndig durch das Metall bzw. den Stickstoﬀ belegt, so dass sich
Lage fu¨r Lage das Material abscheidet. Da ein Wachstumszyklus in der Regel einige Se-
kunden dauert, ist die Wachstumrate allerdings sehr gering. Dafu¨r lassen sich jedoch viele
verschiedene Materialien wie Oxide, Nitride und Sulﬁde auf diese Weise abscheiden.
Durch besonders hohe Wachstumsraten (50 - 150 µm/h) zeichnet sich die Hydrid Gasphasen
Epitaxie (HVPE) aus, so dass dieses Verfahren z.B. zur Herstellung dicker GaN-Schichten
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oder reiner GaN-Wafer eingesetzt wird. Aus Chlorwasserstoﬀ und reinem Gallium wird
Galliumchlorid erzeugt, das sich mit Ammoniak an der heißen Substratoberﬂa¨che zu GaN
verbindet. Die Qualita¨t der Schichten ist jedoch im Vergleich mit aus der Schmelze gezoge-
nen Kristallen deutlich geringer, da meist mit Fremdsubstraten wie Saphir oder Silizium-
carbid gearbeitet wird. Weiterhin ist auch die Herstellung von Heterostrukturen schwierig,
da ein Wechsel der Ausgangsmaterialien a¨ußerst schwierig ist.
Eine weitere Methode zur Herstellung reiner GaN Substrate ist das ammonothermale
Wachstum. Dabei beﬁndet sich polykristallines GaN zusammen mit Ammoniak und weite-
ren Zuschla¨gen bei mehreren tausend bar Druck in einem geschlossenen Reaktor bei Tem-
peraturen zwischen 400 - 500 ◦C. Wa¨hrend des mehrere Wochen andauernden Wachstums
lo¨st sich GaN im Ammoniak und scheidet sich auf Grund geringerer Lo¨slichkeit bei ho¨heren
Temperaturen an einem Saat-Kristall ab. Auf diese Weise lassen sich GaN-Kristalle von
sehr hoher Qualita¨t und einer Gro¨ße von bisher 1 ′′ herstellen, die große Durchbru¨che auf
dem Gebiet der Nitrid-basierten Optoelektronik und Hochleistungselektronik versprechen
[39].
Als letzte Methode sei in diesem Abschnitt noch auf die so genannte Sputtertechnik ver-
wiesen, mit der neben Isolatoren auch Halbleiter abgeschieden werden ko¨nnen, wobei die
Schichten aber in der Regel amorph sind. Von einem Reservoir des abzuscheidenden Ma-
terials wird mit Hilfe eines Plasmas Material abgetragen, das sich dann auf dem Substrat
ablagert. Diese Technik wird im Bereich der Optoelektronik insbesondere zur Herstellung
von dielektrischen Spiegeln verwendet.
2.1.2 Metallorganische Gasphasenepitaxie
Die Metallorganische Gasphasenepitaxie oder kurz MOVPE, nach der englischen Bezeich-
nung metalorganic vapor phase epitaxy, beruht auf der thermischen Zersetzung von gas-
fo¨rmigen Ausgangsstoﬀen oder (engl. precursor) an der Oberﬂa¨che eines Substrats und der
darauf folgenden Abscheidung. Weitere Bezeichungen fu¨r diese Technik sind MOCVD oder
MOCVPE (engl. metalorganic chemical vapor phase deposition bzw. epitaxy).
Zum ersten Mal wurde diese Technik von Manasevit et al. um 1969 zur Herstellung von
AlN und GaN [40] angewendet und bis heute deutlich weiterentwickelt. Ausfu¨hrliche In-
formationen zur Theorie und der Technik sind zum Beispiel im Buch
”
Organometallic
Vapor-Phase Epitaxy“ von G.B. Stringfellow zu ﬁnden [41]. Generell unterscheidet man
zwischen horizontalen und vertikalen MOVPE-Reaktoren, je nachdem ob die Prozessgase
von der Seite oder von oben auf die Probe stro¨men. Erstere sind auf Grund des einfacheren
Aufbaus besonders als Forschungsreaktoren geeignet, wobei die abgeschiedenen Schichten
jedoch oft inhomogen sind. Die vertikalen Reaktoren, insbesondere mit Duschkopf (engl.
showerhead), sind hingegen technisch aufwa¨ndiger, liefern jedoch im Vergleich homogenere
Schichten, so dass diese in der industriellen Fertigung eine gro¨ßere Anwendung ﬁnden.
Bei dem in dieser Arbeit eingesetzten Reaktor handelt es sich ebenfalls um einen verti-
kalen Reaktor mit Duschkopf, wie er in Abbildung 2.2MOVPE Anlage und als Einset-
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Abb. 2.1: Schematischer Aufbau des Zuleitungssystems fu¨r Reagenzien der verwendeten
MOVPE. Nicht dargestellt ist das System der Abgaslinien.
zung Reaktor in geo¨ﬀnetem Zustand. ﬁgure.caption.14 zu sehen ist. Anhand der Skizze
2.1Schematischer Aufbau des Zuleitungssystems fu¨r Reagenzien der verwendeten MOV-
PE. Nicht dargestellt ist das System der Abgaslinien. ﬁgure.caption.13 soll im Folgenden
die Funktionsweise der MOVPE erla¨utert werden. Dabei wird speziell auf die Herstellung
Nitrid-basierter Materialien eingegangen, da Besonderheiten, die bei der Herstellung ande-
rer Materialien auftreten, fu¨r diese Arbeit von untergeordnetem Interesse sind.
Die Ausgangsstoﬀe oder Reagenzien liegen in Form von metallorganischen Verbindungen
vor, bei denen ein Metallatom an einfache, organische Gruppen wie Methyl, Ethyl etc.
gebunden sind. Ein Beispiel hierfu¨r ist Trimethyaluminium (TMAl), bei dem drei Methyl-
gruppen an ein Aluminiumatom gebunden sind. Diese Metallorganika liegen als Flu¨ssigkeit
oder als Pulver vor und beﬁnden sich in sogenannten Bubblern. Um die Metallorganika
dem Reaktor zuzufu¨hren, wird ein Tra¨gergas, meist Wasserstoﬀ oder Stickstoﬀ, durch die
Bubbler geleitet. In diesen lo¨st sich abha¨ngig von Temperatur, Druck und Durchﬂussge-
schwindigkeit eine bestimmte Menge des jeweiligen Metallorganikums. Andere Ausgangs-
stoﬀe, wie z.B. Ammoniak (NH3) als Stickstoﬄieferant, ko¨nnen direkt als Gas angeboten
werden. Um hohe Kristallqualita¨ten zu erreichen, ist es wichtig, dass die Ausgansstoﬀe frei
von Verunreinigungen sind. Reste von Wasser werden daher in vorgeschalteten Filtern, den
Puriﬁern bzw. Diﬀusern aus den Gasen geﬁltert.
Gesteuert durch Massenﬂuss- (MFC) und Druckregler (PC) werden die Ausgangsstoﬀe
in den Reaktor geleitet, wobei die Metallorganika und der Ammoniak durch separate
Du¨sen des Duschkopfes einstro¨men. Auf diese Weise mischen sich die Ausgangsstoﬀe erst
kurz oberhalb des Probentellers, wodurch Reaktionen in der Gasphase vermieden wer-
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Abb. 2.2: MOVPE Anlage und als Einsetzung Reaktor in geo¨ﬀnetem Zustand.
den, die sonst durch Partikelbildung die Kristallqualita¨t und die Prozesseﬀektivita¨t ver-
ringern. Neben dem in der Abbildung 2.1Schematischer Aufbau des Zuleitungssystems fu¨r
Reagenzien der verwendeten MOVPE. Nicht dargestellt ist das System der Abgaslinien.
ﬁgure.caption.13 dargestellten Gasleitungssystem ist in der Regel noch ein zusa¨tzliches
Tra¨gergassystem vorhanden, das sogenannte
”
Makeup System“ (MK Fluss). Dies dient da-
zu, den Gasﬂuss in den Reaktor konstant zu halten, wenn der Fluss der Ausgangsstoﬀe
vera¨ndert wird. Dazu wird automatisch beim Umschalten des Flusses zwischen Reaktor
und Abgaslinie ein entsprechend großer Fluss H2 oder N2 in den Reaktor eingeleitet. In
dem hier verwendeten System reagiert das Makeup System jedoch nur auf A¨nderungen im
Fluss der Metallorganika, da der NH3 Fluss fu¨r gewo¨hnlich dauerhaft aufrecht gehalten
wird, viel ho¨her ist und normalerweise vor dem Umschalten reduziert wird.
Die Abscheidung der Schichten erfolgt auf einem Substrat, welches sich auf einem Proben-
halter (engl. Suszeptor) beﬁndet und von unten beheizt wird. Um sowohl einen homogenen
Gasﬂuss als auch eine homogene Temperatur zu gewa¨hrleisten, rotiert der Probenhalter mit
meistens 100U/min, wobei die Geschwindigkeit fu¨r bestimmte Anwendungen variiert wird.
Am Probenhalter und an der Probe zersetzen sich thermisch bedingt die Ausgangsstoﬀe
und bilden z.B. aus TMAl und NH3 das Halbleitermaterial Aluminiumnitrid (AlN). Dabei
beeinﬂussen neben der Wahl des Substrats die Temperatur, der Druck, die Atmospha¨re
und die Flu¨sse der Reagenzien die Qualita¨t des abgeschiedenen Materials. U¨berschu¨ssige
Reagenzien und Reststoﬀe werden nach unten abgesaugt und in einem Pyrolyseofen ver-
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brannt. U¨berschu¨ssiges Ammoniak wird weiterhin in einem Sa¨urewa¨scher (engl. Scrubber)
mit Schwefelsa¨ure zu einem Salz gebunden.
Zur U¨berwachung des Wachstums werden optische Verfahren eingesetzt, da elektronen-
strahlbasierte Verfahren wie RHEED (engl. reﬂecting high energy electron diﬀraction) auf
Grund der dichten Atmospha¨re nicht funktionieren. Im hier verwendeten Reaktor stehen
drei optische Zuga¨nge zur Verfu¨gung, von denen jedoch nur einer fu¨r Reﬂektometrie Mes-
sungen mit einem 670 nm Laser oder einem Weißlicht-Reﬂektometer genutzt werden. Ein
weiteres zunehmend eingesetztes Verfahren ist eine Laser-basierte Messung der Proben-
kru¨mmung, die insbesondere beim Wachstum auf großen Substraten erforderlich ist.
Der Temperaturbereich fu¨r MOVPE-Prozesse liegt zwischen 400 ◦C und 1400 ◦C, wobei die
verwendete Temperatur von dem herzustellenden Material und der angestrebten Morpholo-
gie abha¨ngt. Die untere Grenze wird durch die zur Dissoziation der Reagenzien beno¨tigten
Energie bestimmt, wobei die Metallorganika in der Regel schon bei 300 ◦C vollsta¨ndig dis-
soziieren. Ammoniak dissoziiert hingegen erst ab 500 ◦C in geringem Maße und ab 1000 ◦C
zu mehr als 50%; bei 1200 ◦C ist dann jedoch mit einer vollsta¨ndigen Dissoziation zu rech-
nen [42]. Generell ist bei einer erho¨hten Temperatur eine Verbesserung der Kristallqualita¨t
zu erwarten, da sich die Mobilita¨t der Atome und Addukte1 auf der Oberﬂa¨che erho¨ht. Die
obere Begrenzung der Temperatur ist dadurch gegeben, dass sich die Halbleitermaterialien
thermisch zersetzen. In einem gewissen Rahmen la¨sst sich dies durch eine Erho¨hung des
Reaktordrucks und der Konzentration der Ausgangsstoﬀe ausgleichen, aber insbesonde-
re Indiumnitrid (InN) ist nur bis zu Temperaturen von ca. 500 ◦C stabil. AlN hingegen
zeigt selbst bei 1200 ◦C keine Dekomposition, beno¨tigt aber auch beim Wachstum hohe
Temperaturen fu¨r eine gute Kristallqualita¨t. Die Herstellung von Aluminium-Indiumnitrid
(AlInN) bringt somit besondere Herausforderungen mit sich, da die optimalen Abscheide-
bedingungen fu¨r beide Materialien sehr unterschiedlich sind.
Die Beheizung in dem hier betrachteten System erfolgt durch eine resistive Heizung, die
sich unterhalb des Suszeptors beﬁndet. Sie besteht aus drei ringfo¨rmig angeordneten Zo-
nen, deren Leistung einzeln angepasst werden kann. Die Temperatur des Suszeptors wird
jedoch nur durch einen Temperaturfu¨hler bestimmt, der sich mittig an der Unterseite be-
ﬁndet. Um eine homogene Temperaturverteilung zu gewa¨hrleisten, muss daher im Vorfeld
die Leistung jeder Zone fu¨r alle beno¨tigten Temperaturen und Zusammensetzungen der
Atmospha¨re angepasst werden. Dazu wird durch pyrometrische Messungen an drei Stellen
der Oberseite des Suszeptors ein Tepmeraturproﬁl aufgenommen und dieses durch anpas-
sen der Gesamtleistung und der Einzellleistungen mo¨glichst homogen eingestellt. Wa¨hrend
des Wachstums muss dann darauf vertraut werden, dass sich das Proﬁl und die Temperatur
nicht vera¨ndert.
Ein weiterer zentraler Parameter ist die Menge der angebotenen Reagenzien, welche u¨ber




P − Peq ·
F
22, 4 · 103 (2.1)
1Als Addukte werden zusammengesetzte Moleku¨le bezeichnet, bei deren Bildung keine weiteren Pro-
dukte entstehen.
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Dabei bezeichnet P den Druck und F den Fluss des Tra¨gergases durch den Bubbler. Weiter-
hin bezeichnet Peq den speziﬁschen Partialdruck des Metallorganikums, der wiederum von
dessen Temperatur abha¨ngt. Zusammen mit dem molaren Fluss des Ammoniaks la¨sst sich
das V/III-Verha¨ltnis berechnen, welches angibt, in welchem Verha¨ltnis Atome der fu¨nften






wobei Fmol(MO) den molaren Fluss eines Metallorganikums angibt. Ebenfalls u¨blich ist
es, in umgekehrter Weise das III/V-Verha¨ltnis anzugeben. Es ist jedoch zu beachten, dass
das angegebene V/III-Verha¨ltnis eventuell nicht dem tatsa¨chlichen Verha¨ltnis entspricht,
da die Reagenzien teilweise nicht vollsta¨ndig dissoziiern. Im technologischen Bereich ist
es wiederum eher u¨blich, nicht die molaren Flu¨sse, sondern den Fluss der Gase in sccm
(engl. standard cubic centimeter per minute) also Kubikzentimeter eines idealen Gases pro
Minute anzugeben.
Als weiterer wichtiger Parameter ist der Druck zu nennen, der nicht nur die oben erwa¨hnte
Dekomposition der Halbleitermaterialien beeinﬂusst, sondern auch die Dichte der Atmo-
spha¨re und damit die Bildung von Zwischenprodukten der Reagenzien mit bestimmt [43].
In einer weniger dichten Atmospha¨re ist die mittlere freie Wegla¨nge der Moleku¨le gro¨ßer,
so dass Stoßwahrscheinlichkeit und damit die Bildung von Zwischenprodukten verringert
ist, was im Weiteren zu einer verminderten Bildung von AlN-Partikeln fu¨hrt.
Einen weiteren Einﬂuss auf das Wachstum hat die Wahl des Tra¨gergases. Zum einen besitzt
Stickstoﬀ im Vergleich zu Wasserstoﬀ eine geringere Wa¨rmekapazita¨t, was die zum Errei-
chen einer bestimmten Temperatur no¨tige Heizleistung beeinﬂusst und zum anderen wird
die Viskosita¨t der Atmospha¨re vera¨ndert. Ein erho¨hter Anteil an Stickstoﬀ oder NH3 fu¨hrt
dadurch zur Ausbildung einer dickeren Grenzschicht u¨ber dem Suszeptor, durch welche die
Edukte und Addukte hindurch diﬀundieren mu¨ssen, um zum Schichtwachstum beizutragen.
2.1.3 Simulation der Wachstumsrate
Das Wachstum kann, wie gerade beschrieben, durch mehrere Parameter begrenzt werden,
die jedoch zusammengefasst werden ko¨nnen, so dass nur noch drei limitierende Faktoren
u¨brig bleiben, die in Abbildung 2.3Skizze der Wachstumsregime des MOVPE-Prozesses. Je
nach Temperaturbereich haben verschiedene Parameter einen dominierenden Einﬂuss auf
die Wachstumsrate. ﬁgure.caption.15 schematisch dargestellt sind. Im Bereich der kineti-
schen Limitierung wird die Wachstumsrate durch die Reaktionsgeschwindigkeit begrenzt,
die z.B. bei niedrigen Temperaturen auf Grund geringer Dissoziation der Reagenzien ein-
geschra¨nkt ist. Ebenfalls ko¨nnen langsam ablaufende Vorreaktionen diesen Faktor beein-
ﬂussen.
Bei ho¨heren Temperaturen, bei denen die Reagenzien vollsta¨ndig dissozieren, ist das Wachs-
tum diﬀusionsbegrenzt. Der limitierende Faktor ist also die Geschwindigkeit, mit der die
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Reagenzien zur Oberﬂa¨che gelangen ko¨nnen. Diese wird unter anderem durch den Druck
und die Zusammensetzung der Atmospha¨re beeinﬂusst. Bei deutlich ho¨heren Temperatu-
ren ist das Wachstum dann thermisch begrenzt, da dem Wachstum eine thermische Zerset-
zung der Schicht gegenu¨ber steht. Diese kann in einem gewissen Maße wieder durch eine
Erho¨hung des NH3 Angebots unterdru¨ckt werden, da der Stickstoﬀ-Partialdruck erho¨ht
wird.
Insgesamt ist also davon auszugehen, dass das Wachstum von AlN hauptsa¨chlich diﬀusi-
onsbegrenzt ist. Bedingt durch die verwendeten Temperaturen kommt es zu keiner thermi-
schen Begrenzung durch Zersetzung und auch eine kinetische Begrenzung, durch z.B. eine
unvollsta¨ndige Dissoziation der Reagenzien, ist auszuschließen. Die Wachstumsrate (GR)
ist somit durch die Diﬀusion der Reagenzien zur Oberﬂa¨che der Probe begrenzt. Nach





Dabei bezeichnet D den Diﬀusionskoeﬃzienten, p∗ den Partialdruck der Spezies in der At-
mospha¨re bzw. an der Oberﬂa¨che pi. Weiterhin bezeichnet δ0 die Dicke einer Grenzschicht,
die nach den Gesetzen der Hydrodynamik an der Oberﬂa¨che der Probe gebildet wird. Als
grobe Vereinfachung kann angenommen werden, dass die Grenzschicht dicker wird, je lang-





wobei v die Geschwindigkeit des Tra¨gergases im Reaktor bezeichnet.
Der Diﬀusionskoeﬃzient ist von der Temperatur T , dem Druck p und den betrachteten
Stoﬀen abha¨ngig und la¨sst sich nach der Chapman-Enskog-Theorie [45] berechnen:
D =





Dabei bezeichnetM1,2 die molare Masse der betrachteten Stoﬀe, σ(1,2) den tabellierten mitt-

















Abb. 2.3: Skizze der Wachstumsregime des MOVPE-Prozesses. Je nach Temperaturbereich
haben verschiedene Parameter einen dominierenden Einﬂuss auf die Wachstumsrate.
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Kollisionsintegrals und R die Gaskonstante.
Eine exakte Simulation der Diﬀusionsprozesse im Reaktor ist somit sehr aufwa¨ndig und
wa¨re Gegenstand einer eigensta¨ndigen Arbeit. Fu¨r eine grobe Abscha¨tzung kann die Glei-
chung 2.3Simulation der Wachstumsrateequation.2.1.3 jedoch vereinfacht werden und le-
diglich der qualitative Einﬂuss bestimmter Parameter betrachtet werden. Zu Grunde gelegt
werden dazu die Daten, die in Tabelle 2.1Ausgewa¨hlte Materialparameter fu¨r Wasserstoﬀ,
Stickstoﬀ und Ammoniak.table.caption.16 dargestellt sind. Insbesondere die Diﬀusivita¨ten
fu¨r TMAl ko¨nnen aber nur schlecht abgescha¨tzt werden, da sich nach Referenz [43] große
Moleku¨le aus TMAl und NH3 bilden, fu¨r die keine Messdaten existieren. Weiterhin sind nur
Werte fu¨r 25 ◦C angegeben, so dass die Werte bei Wachstumstemperatur deutlich unter-
schiedlich sein ko¨nnen, da zumindest Ammoniak vermutlich nicht als ideales Gas behandelt
werden darf. Fu¨r eine qualitative Betrachtung der Wachstumsprozesse und eine darauf ba-
sierende Anpassung der Messwerte stellen die Werte jedoch eine gute Basis dar.
(1 bar, 25 ◦C ) Wasserstoﬀ (H2) Stickstoﬀ (N2) Ammoniak (NH3)
Wa¨mekapazia¨t (kJ/kg·K) 14,3I 1,0 2,1
dynamische Viskosita¨t η (Ns/m2) 8,9·10−6 17,9·10−6 10,0·10−6
Diﬀusionskoeﬃzient NH3 (cm
2/s) 0,849 0,241
Quelle [45, 46] [45, 47] [48]
Tab. 2.1: Ausgewa¨hlte Materialparameter fu¨r Wasserstoﬀ, Stickstoﬀ und Ammoniak.
Unter der Annahme, dass die Wachstumsrate proportional zur Diﬀusion J ist, kann diese
beschrieben werden durch:
GR ≈ D
T · δ0 ≈
T 1/2 · v
p · η , (2.6)
wobei T die Temperatur, p den Druck, v die Geschwindigkeit der Tra¨gergase und η die
dynamische Viskosita¨t bezeichnen. Die T-Abha¨ngigkeit fa¨llt in der Gesamtbilanz jedoch
weg, da die Viskosita¨t proportional zur Geschwindigkeit der Gasteilchen ist, die mit T 1/2
skaliert. Die allgemein angenommene Temperaturunabha¨ngigkeit im diﬀusionslimitierten
Wachstumsregime ist also gegeben.
Fu¨r Simulationen in den Auswertungskapiteln wurde die Gleichung 2.6Simulation der
Wachstumsrateequation.2.1.6 verwendet und z.B. die A¨nderung der Viskosita¨t mit der
Wahl des Tra¨gergases betrachtet. Dazu wurden dann lediglich die Verha¨ltnisse zwischen den
in Tabelle 2.1Ausgewa¨hlte Materialparameter fu¨r Wasserstoﬀ, Stickstoﬀ und Ammoniak.table.caption.16
dargestellten Viskosita¨ten verwendet.
2.1.4 Gepulstes Wachstum
Normalerweise werden bei der Metallorganischen Gasphasenepitaxie die Gase gleichzeitig
an der Probenoberﬂa¨che angeboten. Es ist aber auch mo¨glich, die Metallorganika und
den Ammoniak zeitlich getrennt anzubieten (siehe Abbildung 2.4Prinzip des MOVPE
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Schmelze wie bei Silizium verhindert. AlN- oder GaN-Volumenmaterial wird daher, wie
in Abschnitt 2.1.1Allgemeine Wachstumsmethodensubsection.2.1.1 beschrieben, unter teil-
weise extremen Dru¨cken und Temperaturen hergestellt.
Vorreaktionen
Die epitaktische Abscheidung von AlN mittels MOVPE ﬁndet in der Regel ebenfalls bei
hohen Temperaturen statt, da so die Oberﬂa¨chenmobilita¨t von Aluminium erho¨ht werden
kann. Durch hohe Temperaturen kommt es jedoch auch zu Vorreaktionen in der Gaspha-
se, die das Schichtwachstum behindern ko¨nnen. In der Arbeit von Mihopoulos et al. [43]
werden etliche Reaktionswege aufgezeigt, anhand derer das Wachstum in einem horizon-
talen Reaktor simuliert wird. Neben der sukzessiven Abspaltung von Methylresten vom
TMAl bilden sich in der Gasphase diverse Komplexe, bestehend aus NH3 und meist DMAl
(Dimethylaluminium), die dann an der Substratoberﬂa¨che AlN bilden. Beispiele hierfu¨r
sind NH3:Al(CH3)2NH2 oder (Al(CH3)2NH2)n, wobei sich bei n >3 aus letzteren Partikel
bilden. Durch eine erho¨hte Temperatur oder einen erho¨hten Druck steigt die Wahrschein-
lichkeit fu¨r ein zusammentreﬀen mehrerer Komplexe, aus denen sich dann AlN Partikel
in der Gasphase bilden ko¨nnen. Diese werden auf Grund von Thermophorese von der
Oberﬂa¨che abgestoßen und aus dem Reaktor abgefu¨hrt, ohne zum Schichtwachstum bei-
zutragen und die Morphologie direkt zu beeinﬂussen. Ein Sinken der Wachstumsrate, bei
konstantem Angebot an Reagenzien, ist somit ein Zeichen fu¨r eine erho¨hte Partikelbildung.
Diffusion
Ein essentieller Parameter ist weiterhin die laterale Diﬀusion von Aluminium und Stickstoﬀ
an der Oberﬂa¨che, die einen entscheidenden Einﬂuss auf die Kristallqualita¨t hat. An dieser
Stelle sei darauf hingewiesen, dass es sich um einen weiteren Diﬀusionsprozess handelt, der
neben der Diﬀusion der Reagenzien in der Gasphase das Wachstum beeinﬂusst.
Auf Dichte-Funktional-Theorie basierende Berechnungen zu den Diﬀusionsbarrieren wur-
den fu¨r GaN von Neugebauer et al. [55, 56] und fu¨r AlN von Jindal et al. [57, 58] durch-
gefu¨hrt. Es wurde dabei zum einen ein deutlicher Unterschied zwischen den Oberﬂa¨chen
(0001), (0001¯) sowie (112¯0) festgestellt und weiterhin ein Unterschied, ob die Oberﬂa¨che
Metall- oder Stickstoﬀ-belegt ist.
Fu¨r metallpolares AlN und unter
”
metallreichem“ Wachstum ergeben sich Diﬀusionsbarrie-
ren von 0,62 eV fu¨r N und 1,28 eV fu¨r Al-Atome, die deutlich ho¨her sind als entsprechende
Werte fu¨r Ga auf GaN (0,32 eV). Die ho¨heren Diﬀusionsbarrieren erkla¨ren daher die allge-
mein geringere laterale Mobilita¨t und Wachstumsrate fu¨r AlN.
Unter stickstoﬀreichen Bedingungen sind die Barrieren mit 2,62 eV fu¨r N, 2,28 eV fu¨r Al und
1,96 eV fu¨r Ga nochmals deutlich ho¨her und außerdem existiert ein ausgepra¨gtes Minimum
an der fcc Position, die einem Zwischengitterplatz entspricht. Stickstoﬀreiches Wachstum
begu¨nstigt somit den Einbau von Gitterfehlern und hemmt zum anderen das Wachstum
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an sich, was auch bei hohen V/III Verha¨ltnissen beobachtet wird.
Im Falle N-polaren Materials liegt bei Al-Belegung eine vergleichbare Situation vor wie bei
Al-polarem Material. Bei einer N-belegten (0001¯) Oberﬂa¨che existiert hingegen nur ein Mi-
nimum an der fcc Position. Dies liefert auch einen Hinweis darauf, warum die Herstellung
von N-polarem Material schwieriger ist und ho¨here Versetzungsdichten auftreten.
Die unterschiedlichen Diﬀusionsbarrieren haben weiterhin einen Einﬂuss auf die Wachs-
tumsgeschwindigkeit. Diese ist fu¨r Al-polares Material ho¨her, was dazu fu¨hrt, dass es zum
einen schwierig ist N-polare Schichten herzustellen und zum anderen, dass N-polare Inver-
sionsdoma¨nen meist u¨berwachsen werden.
Thermische Stabilita¨t
Ein weiterer Unterschied zum Wachstum von GaN besteht darin, dass sich AlN erst ab
Temperaturen von 1300 ◦C zersetzt und das Wachstum somit in der Regel nicht ther-
misch begrenzt wird. Damit zusammenha¨ngend sind auch Wachstumsansa¨tze, die auf der
Abscheidung einer tieftemperatur Nukleationsschicht beruhen, nicht erfolgversprechend.
Bei der Herstellung von GaN-Pseudosubstraten wird z.B. in der Arbeitsgruppe Hommel
bei ca. 550 ◦C eine du¨nne GaN-Schicht abgeschieden, die bei ho¨heren Temperaturen fast
vollsta¨ndig sublimiert (siehe auch Abbildung 2.4Prinzip des MOVPEWachstumsﬁgure.caption.17a).
Auf diese Weise verbleiben nur wenige Kristalle auf dem Substrat, die im Folgenden als
Nukleationskeime fu¨r die nachfolgend abzuscheidende Schicht dienen [59]. Auf Grund der
hohen Sublimationstemperatur ist dieser Ansatz fu¨r ein reines AlN-Wachstum folglich nicht
anwendbar.
2.2 Hochauflo¨sende Ro¨ntgendiffraktometrie
2.2.1 Erzeugung von Ro¨ntgenstrahlung
Ro¨ntgenstrahlung (engl. X-ray) bezeichnet den Teil des elektromagnetischen Spektrums
zwischen der harten UV-Strahlung und der Gammastrahlung. Die Photonenenergie liegt
somit im Bereich zwischen 100 eV und 1MeV, was einer Wellenla¨nge λ zwischen 10−8m
und 10−12m entspricht. Zur Erzeugung von Ro¨ntgenstrahlung stehen prinzipiell drei Me-
thoden zur Verfu¨gung. Zum einen die 1895 von Conrad Ro¨ntgen entdeckte Rekombination
von Elektronen der inneren Schalen eines Atomkerns, die Beschleunigung von Ladungs-
tra¨gern, durch welche die Bremsstrahlung entsteht und weiterhin die Ablenkung von hoch
relativistisch beschleunigten Elektronen im Magnetfeld, die im Synchrotron genutzt wird.
Ro¨ntgenro¨hre
In Anlagen fu¨r den Laborbetrieb oder fu¨r eine technische Nutzung wird die Strahlung im
Normalfall mittels einer Ro¨ntgenro¨hre erzeugt. In einer evakuierten Ro¨hre beﬁndet sich
in der Regel eine Wolframwendel als Glu¨hkathode und eine Anode aus Kupfer, Chrom,














Abb. 2.5: Skizze des Spektrums einer Ro¨ntgenro¨hre, gestrichelt: Bremsspektrum bei
ho¨herer Beschleunigungsspannung.
Molybda¨n oder Wolfram. Die thermisch emittierten Elektronen werden je nach Anwen-
dungsbereich durch eine Spannung zwischen 3 keV und 500 keV zur Anode beschleunigt
und dort abgebremst. Dabei wird jedoch nur ca. 1% der Leistung in Ro¨ntgenstrahlung
umgewandelt, der Rest muss als Wa¨rme durch eine eﬀektive Ku¨hlung abgefu¨hrt werden.
Das emittierte Spektrum hat dabei eine Form, wie es in Abblidung 2.5Spektrum einer
Ro¨ntgenro¨hreﬁgure.caption.22 dargestellt ist, und besteht aus dem Bremsspektrum und ei-
nem charakteristischen Linienspektrum. Treten die Elektronen in direkte Wechselwirkung
mit den Kernen des Anodenmaterials, werden die Elektronen abgebremst und emittieren
die Energie in Form von Ro¨ntgenquanten, welche das Bremsspektrum bilden. Die exakte
Form ist dabei von der Beschleunigungsspannung und dem Material der Anode abha¨ngig.
Durch ein vollsta¨ndiges Abbremsen der Elektronen bei der ersten Wechselwirkung werden
Photonen mit maximaler Photonenenergie bzw. minimaler Wellenla¨nge λ0 erzeugt, so dass
diese Grenze von der Beschleunigungsspannung abha¨ngt.
Das Linienspektrum ist charakteristisch fu¨r das Material der Anode und entsteht durch
eine Ionisation der Anodenatome. Wird ein Elektron der innersten Schale (K-Schale)
herausgeschlagen, entsteht eine Loch, das durch ein Elektron einer ho¨heren Schale be-
setzt wird. Die Energiediﬀerenz kann dabei als Ro¨ntgenquant emittiert werden, welches je
nach Ursprungsschale der Emissionslinie Kα1,2, Kβ oder Lα,β,γ zugeordnet wird. Fu¨r die
Ro¨ntgendiﬀraktometrie wird in der Regel die Kα1 Linie verwendet und der Rest des Spek-
trums durch Filter und andere optische Elemente unterdru¨ckt, auf die in einem spa¨teren
Abschnitt eingegangen wird.
Synchrotronstrahlung
Die Erzeugung von Ro¨ntgenstrahlung im Synchrotron beruht auf der Ablenkung von stark
beschleunigten Elektronen oder Ionen in einem Magnetfeld und war urspru¨nglich ein un-
erwu¨nschter Eﬀekt beim Betrieb von Teilchenbeschleunigern. Im Synchrotron werden meist
Elektronen durch elektrische Wechselfelder in einem Hochvakuum auf Energien im Bereich
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Gigaelektronenvolt beschleunigt, so dass diese nahezu Lichtgeschwindigkeit erreichen, und
werden dann durch Magnetfelder auf eine quasi kreisfo¨rmige Bahn gelenkt. Beim Durch-
laufen der Magnetfelder wirkt auf die Elektronen die Lorentzkraft, die zu einer A¨nderung
der Flugrichtung und dabei zur Abgabe von Energie in Form von Photonen fu¨hrt. In den
Ablenkungsmagneten (engl. bending magnets) wird dies zur Strahlerzeugung genutzt, wo-
bei das Spektrum von der Elektronenenergie und der Magnetfeldsta¨rke abha¨ngt.
Eine anspruchsvollere Methode zur Strahlerzeugung stellen die Undulatoren und Wiggler
dar. Diese bestehen aus hintereinander angeordneten Magneten mit abwechselnder Po-
lung, welche die Elektronen auf eine meist sinusfo¨rmige Bahn bringen. Bei jeder Rich-
tungsa¨nderung werden Photonen in Flugrichtung emittiert, wobei das Spektrum von der
Elektronenenergie, der Magnetfeldsta¨rke und der Geometrie abha¨ngt. Im Wiggler werden
die Elektronen sehr stark abgelenkt, wodurch ein Strahl mit hoher Photonenenergie aber
auch einem großen O¨ﬀnungswinkel erzeugt wird. Im Undulator werden die Elektronen we-
niger stark abgelenkt, was zu geringeren Photonenenergieen aber auch einer U¨berlagerung
der Strahlungskeulen und somit zu einer ho¨heren Brillianz fu¨hrt. Durch eine geschickte
Wahl von Feldsta¨rke und Abstand der Magnete la¨sst sich so eine koha¨rente Emission bei
deﬁnierter Energie erreichen.
Optische Elemente
Je nach Anwendungsgebiet verwendet man unterschiedliche Teile des in Abbildung 2.5Spek-
trum einer Ro¨ntgenro¨hreﬁgure.caption.22 zu sehenden Spektrums der Ro¨ntgenquelle. Wei-
terhin ist es von Interesse, die Divergenz der Strahlung zu verringern. Hierzu dienen op-
tische Elemente wie Filter, Absorber, Blenden und Spiegel, die im folgenden Abschnitt
vorgestellt werden.
Um die Intensita¨t der Strahlung zu verringern, ko¨nnen Absorber verwendet werden, in
denen ein Teil der Photonen durch Streuprozesse und Absorption ihre Energie verlieren.
Als Absorber dienen meist du¨nne Metallfolien, die vor der Probe in den Strahlengang ein-
gebracht werden. In diesen wird die einfallende Intensita¨t I0 nach Gleichung 2.7Optische
Elementeequation.2.2.7 geschwa¨cht:
I = I0 · e−µ·s (2.7)
Dabei bezeichnet µ den wellenla¨ngen- und materialabha¨ngigen Absorptionskoeﬃzienten
und s die Dicke des Absorbers.
Fu¨r Filter wird ausgenutzt, dass Wellenla¨ngen, die nahe an der charakteristischen Emission
des Filtermaterials liegen, besonders stark absorbiert werden. Dies ist jeweils fu¨r Materia-
lien gegeben, die im Periodensystem neben dem Anodenmaterial liegen. Bei der Verwen-
dung einer Cu-Anode la¨sst sich zum Beispiel das hochenergetische Bremsspektrum und
die Cu-Kβ-Linie durch einen Nickel-Filter stark schwa¨chen. Allerdings wird ebenfalls die
Cu-Kα-Linie geschwa¨cht und das Filtermaterial emittiert ebenfalls charakteristische Strah-
lung, die bei der Auswertung der Beugungsexperimente beru¨cksichtigt werden muss.
Eine eﬀektivere Methode zur Erzeugung von monochromatischer Ro¨ntgenstrahlung stellen
Monochromatoren dar. In diesen wird ausgenutzt, dass an einem Einkristall unter einem
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Einfallswinkel θ nur die Wellenla¨ngen reﬂektiert werden, die dem Braggschen Reﬂexions-
gesetz (Gleichung 2.8Physikalische Grundlagen zur Ro¨ntgenbeugungequation.2.2.8) gehor-
chen. Wa¨hlt man eine Geometrie, unter der die Cu-Kα-Strahlung reﬂektiert wird, werden
die Bremsstrahlung und andere Linien geﬁltert. Weiterhin werden die Kα1- und die Kα2-
Linie unter leicht unterschiedlichen Winkeln reﬂektiert, so dass letztere durch eine Blende
oder durch Mehrfachreﬂexion, wie sie in Abbildung 2.6Skizze Barthels Monochromatorﬁgure.caption.25
zu sehen ist, abgeschirmt werden kann. Fu¨r diesen sogenannten Barthels-Monochromator
verwendet man oft die Ge (220) oder Ge (440) Ebenen und erha¨lt so monochromatische
Ro¨ntgenstrahlung mit einer Halbwertsbreite von 12“ bzw. 5“ und einer recht hohen Inten-
sita¨t.
Das gleiche Prinzip wird fu¨r Analysatoren verwendet, die nur elastisch gestreute Strahlung
in den Detektor gelangen lassen und so die Auﬂo¨sung erho¨hen. Bei diesen
”
Channel cut
crystals“ wird jedoch meist nur ein grabenfo¨rmig eingeschnittener Kristall verwendet, an
dem die Strahlung durch Mehrfachreﬂexion geﬁltert wird. Neben weiteren Anordnungen
wie Zweifachreﬂexion oder der Ausnutzung asymmetrischer Reﬂexe werden auch ku¨nstliche
Kristalle als Spiegel verwendet. Diese bestehen aus epitaktisch hergestellten Schichtstapeln
von Materialien mit unterschiedlichem Streuvermo¨gen. Diese werden dann durch mechani-
sche Spannung in eine parabolische Form gebracht, so dass ein divergenter Ro¨ntgenstrahl
parallelisiert wird (Abb. 2.7Skizze Go¨bel Monochromatorﬁgure.caption.25). Um fu¨r jeden
Punkt auf dem Spiegel die Braggbedingung zu erfu¨llen, muss die Dicke der Einzelschich-
ten u¨ber den Spiegel variiert werden, was einen hohen technologischen Anspruch mit sich
bringt. Diese sogenannten Go¨bel-Spiegel liefern dann einen parallelen Strahl von hoher
Intensita¨t, der fu¨r viele Anwendungen geeignet ist. Wird ein Go¨bel-Spiegel mit einem
Bartels-Monochromator oder einem Chanel-cut-Monochromator kombiniert, spricht man
von einem Hybrid Monochromator, der mit geringem Wartungsaufwand kollimierte Strah-
lung mit einer hohen Intensita¨t bereitstellt.
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Abb. 2.7: Schematische Darstellung eines
Go¨bel-Monochromators. Durch mechanische
Spannung wird ein Mehrfachschichtspiegel in
die gewu¨nschte Form gebracht.
Fu¨r weiterfu¨hrende Informationen sei an dieser Stelle auf die Bu¨cher
”
Moderne Ro¨ntgen-
beugung“ von L. Spieß et al. [60] und
”
High resolution X-ray diﬀraction from thin ﬁlms“












Abb. 2.9: Skizze zur Konstruktion der
Laue-Bedingung.
von V. Holy et al. [61] verwiesen.
2.2.2 Physikalische Grundlagen zur Ro¨ntgenbeugung
Wie bereits im Abschnitt 1.2Materialsystem der Gruppe-III-Nitridesection.1.2 beschrieben
wurde, haben die Atome im kristallinen Festko¨rper Absta¨nde im Bereich einiger A˚ngstro¨m
(1A˚ = 10−10m) zueinander. Die Absta¨nde unterscheiden sich dabei je nach Material,
kristallographischer Richtung, Komposition und Verspannung, so dass umgekehrt durch
Vermessung der Absta¨nde der Atome Ru¨ckschlu¨sse auf das untersuchte Material gezogen
werden ko¨nnen. Dazu wird eine Sonde beno¨tigt, deren Auﬂo¨sungsvermo¨gen ebenfalls im
A˚ngstro¨m-Bereich liegt. Eine mo¨gliche Sonde ist Ro¨ntgenstrahlung, deren Wellenla¨nge λ
im Bereich zwischen 10−8m und 10−12m liegt. Im Folgenden soll sich auf Strahlung der
Cu-Kα1-Linie mit einer Wellenla¨nge von λ (Cu-Kα1) = 1,54 A˚ bezogen werden, da eine ent-
sprechende Ro¨ntgenro¨hre fu¨r die in dieser Arbeit durchgefu¨hrten Untersuchungen verwen-
det wurde. Fu¨r die Untersuchungen, die als Ro¨ntgenbeugung oder Ro¨ntgendiﬀraktometrie
bezeichnet werden, wird ausgenutzt, dass koha¨rente Strahlung an periodischen Struktu-
ren gebeugt wird. Nach dem Braggschen Reﬂexionsgesetz kommt es an einer periodischen
Schichtstruktur zu einer konstruktiven Interferenz koha¨renter Strahlung, also einer Reﬂe-
xion, wenn folgende Bedingung erfu¨llt ist:
λ = 2 dhkl sin θ ⇒ dhkl = λ
2 sin θ
. (2.8)
Dabei bezeichnet dhkl den Netzebenenabstand, λ die Wellenla¨nge der Strahlung und θ
den sog. Bragg-Winkel zwischen den Netzebenen und dem reﬂektierten Strahl. Siehe hier-
zu auch Abbildung 2.8Skizze zum Prinzip der Braggschen-Reﬂexion.ﬁgure.caption.26. Die
Reﬂexion einer bestimmten Netzebenenschar wird meist auch als Reﬂex bezeichnet, so dass
man z.B. vom 0002 Reﬂex spricht, wenn man die an den {0002}-Ebenen reﬂektierte Strah-
lung betrachtet.
Ein alternativer Ansatz, der sich direkt auf die Bausteine des Kristalls bezieht, geht auf
Max von Laue zuru¨ck. Dieser nimmt an, dass einfallende Strahlung an allen Elementen des
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Gitters elastisch in alle Richtungen gestreut wird, die Bausteine somit Zentren von Kugel-
wellen sind. Dieser Ansatz ist gu¨ltig, so lange man sich im Bereich der kinematischen Beu-
gungstheorie beﬁndet. Hier wird angenommen, dass die Ro¨ntgenphotonen auf Grund der
Thomson-Streuung einmal gestreut werden und nach der Streuung also die gleiche Energie
besitzen. Betrachtet man nun zwei Streuzentren im Abstand d, auf die koha¨rente Strah-
lung aus der Richtung n triﬀt, kommt es zu konstruktiver Interferenz unter der Richtung
n’, wenn der Gangunterschied ∆ einem ganzen Vielfachen der Wellenla¨nge entspricht. Wie
man aus der Abbildung 2.9Skizze zur Konstruktion der Laue-Bedingung.ﬁgure.caption.26
sehen kann, muss also gelten:
∆ = d · cosω + d · cosω′ = d · (n− n′) = mλ .
Multipliziert man die Gleichung mit 2pi/λ, erha¨lt man diesen Ausdruck fu¨r einen Wellen-
vektor k:
d · (k− k′) = 2pim .
Nimmt man nun an, dass sich die Streuzentren auf den Positionen eines Bravaisgitters
beﬁnden, la¨sst sich der Ausdruck als
R · (k− k′) = 2pim
schreiben, wobei R ein Vektor des Bravais Gitters ist. Es kommt somit zu einer konstrukti-
ven Interferenz, wenn die Diﬀerenz zwischen dem Vektor der einfallenden Welle k und dem
Vektor der gestreuten Welle k’ einem Vektor des Bravaisgitters der streuenden Struktur
entspricht:
K = (k− k′) = 2pim
R
. (2.9)
Im Experiment wird man jedoch nur einen Reﬂex detektieren, wenn die beugende Struktur
die richtige Ausrichtung zur einfallenden Welle hat. Veranschaulichen kann man dies durch
die sog. Ewald-Konstruktion, die in Abbildung 2.10Ewaldkugel auf 2D Bravaisgitterﬁgure.caption.27
zu sehen ist. Ausgehend von einem Punkt des reziproken Gitters, der als Ursprung dienen
soll, wird ein Vektor k gewa¨hlt, um dessen Endpunkt eine Kugel mit Radius k’ geschla-
gen wird. Zur Vereinfachung kann man sich jedoch auf eine Projektion auf eine Ebene
beschra¨nken, so dass nur ein Kreis mit Radius k’ aufgespannt wird. In der Regel wird
kein weiterer Punkt auf dem Kreis liegen, das heißt, es gibt kein K, fu¨r das die Gleichung
2.9Physikalische Grundlagen zur Ro¨ntgenbeugungequation.2.2.9 erfu¨llt ist. Durch Variati-
on von k, was einer A¨nderung des Einfallswinkels entspricht, la¨sst sich jedoch erreichen,
dass ein weiterer Punkt auf dem Kreis liegt.
Eine weitere Methode, die Bedingung 2.9Physikalische Grundlagen zur Ro¨ntgenbeugungequation.2.2.9
zu erfu¨llen, ist die Verwendung polychromatischer Strahlung, deren Wellenvektoren zwi-
schen k und k2 liegen. In diesem Fall wird aus dem Kreis eine Art Kreisring, der eher
weitere Punkte entha¨lt. Die Wahrscheinlichkeit, einen Reﬂex zu detektieren, erho¨ht sich




















λ = 1,540553 Å
Abb. 2.11: Ausschnitt des reziproken Raumes am Beispiel von (0001)-orientiertem AlN.
Durch die Wellenla¨nge der verwendeten Strahlung wird eine Spha¨re mit einem Radius 4pi/λ
aufgespannt, in der die zu detektierenden Reﬂexe liegen. Innerhalb der kleinen Spha¨ren
beﬁnden sich Reﬂexe, die nur in schiefwinkeliger oder Transmissions-Geometrie zu detek-
tieren sind. Als Rauten sind Reﬂexe markiert, die auf Grund von Auslo¨schungsregeln nicht
detektiert werden ko¨nnen.
Fu¨r eine ausfu¨hrliche Beschreibung der Auslo¨schungsregeln sei hier auf weiterfu¨hrende Li-
teratur [60] verwiesen.
2.2.3 Das hochauflo¨sende Ro¨ntgendiffraktometer
Zur Untersuchung der Proben wurde ein hochauﬂo¨sendes Ro¨ntgendiﬀraktometer verwen-
det, wie es in Abbildung 2.12Foto HR-Ro¨ntgendiﬀraktometer mit Eulerwiegeﬁgure.caption.29
zu sehen ist. Es handelt sich dabei um ein X-Pert MRD der Firma Phillips (heute PANalyti-
cal). Die Funktion soll anhand der Abbildung 2.13Skizze Ro¨ntgendiﬀraktometerﬁgure.caption.30
erkla¨rt werden. Als Ro¨ntgenquelle dient eine Ro¨ntgenro¨hre mit Cu-Kathode, die bei 40 kV
und 40mA betrieben wird. Durch einen Hybrid-Monochromator wird das Spektrum auf
die Cu-Kα1-Linie beschra¨nkt und der Strahl kollimiert. Normalerweise hat dieser dann eine
Ho¨he von 10mm, eine Breite von 1mm und eine Intensita¨t von 2 - 3·107 cps, also Photonen
/ Ereignissen pro Sekunde. Die Intensita¨t ist dabei, neben den Betriebsparametern, vom
Alter der Ro¨hre und der Justage des Monochromators abha¨ngig und kann somit u¨ber einen
la¨ngeren Zeitraum variieren.
Detektiert wird die Strahlung durch ein Proportional-Za¨hlrohr, das bis ca. 4·106 cps ein li-
neares Verhalten zeigt. Beﬁndet sich vor dem Detektor lediglich eine Schlitzblende, spricht
man von einem oﬀenen Detektor, der auf Grund eines breiten Akzeptanzwinkels und einer
nicht vorhandenen Energieﬁlterung auch diﬀus gestreute Strahlung detektiert. Ein Vorteil
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dieser Konﬁguration ist, dass auch schwache Reﬂexe detektiert werden ko¨nnen. Nachtei-
lig ist hingegen die geringe Winkelauﬂo¨sung, die sich in verbreiterten Reﬂexen a¨ußert.
Fu¨r eine verbesserte Auﬂo¨sung wird daher meist ein Analysator verwendet, der nach dem
gleichen Prinzip wie ein Monochromator funktioniert. Wie schon im Abschnitt 2.2.1Op-
tische Elementesection*.24 beschrieben, besteht ein Analysator aus einem grabenfo¨rmig
eingeschnittenen Kristall, der Strahlung unter einem bestimmten Winkel, nach zweifacher
Reﬂexion, transmittiert. Zum einen wird hierdurch der Winkelbereich eingeschra¨nkt, un-
ter dem reﬂektierte Strahlung den Detektor erreicht, und zum anderen wird inelastisch
gestreute Strahlung aus dem Signal geﬁltert. Wie bereits erwa¨hnt, besitzt der Detektor li-
neare Detektionseigenschaften bis 4·106 cps. Ho¨here Intensita¨ten werden somit nicht mehr
korrekt aufgenommen, was zu fehlerhaften Messungen bezu¨glich der Halbwertsbreite und
Peakform fu¨hrt. Weiterhin kann der Detektor durch zu hohe Intensita¨ten gescha¨digt wer-
den. Fu¨r Messungen an Reﬂexen mit hoher Intensita¨t werden daher Absorber in den Strah-
lengang, meistens direkt hinter dem Monochromator, eingebracht.





Abb. 2.12: Foto eines hochauﬂo¨senden Ro¨ntgendiﬀraktometer mit Eulerwiege: 1 Detektor
mit Analysator, 2 Eulerwiege mit Probenhalter, 3 Monochromator, 4 Ro¨ntgenquelle.
hungsweise um ein Zwei-Kreis-Goniometer mit Eulerwiege. Das bedeutet, dass die Probe
bzw. der Detektor in vier Richtungen um den Goniometermittelpunkt bewegt werden kann.
Weiterhin la¨sst sich die Probe in drei Raumrichtungen bewegen, um sie im Goniometermit-
telpunkt zu positionieren. Die Quelle beﬁndet sich hingegen an einer festen Position, wobei
der Prima¨rstrahl durch die Goniometermitte verla¨uft. Um die Position des Detektors und
der Probe zu beschreiben, sind folgende Winkel deﬁniert, die sich auf den Prima¨rstrahl
beziehen.
Der Einfallswinkel auf die Probe wird mit ω bezeichnet und der Winkel zwischen Prima¨r-
strahl und Detektor mit 2θ. Diese beiden Richtungen spannen die Beugungsebene auf und
werden durch das eigentliche Goniometer variiert. Die Winkel ko¨nnen dabei mit einer Ge-












Abb. 2.13: Schematischer Aufbau eines Ro¨ntgendiﬀraktometers.
nauigkeit von 0,0001◦ eingestellt werden. Durch die Eulerwiege, die auf das Goniometer
montiert ist, la¨sst sich die Probe in der Beugungsebene rotieren, verkippen sowie in x, y,
z positionieren. Die Rotation wird mit Φ bezeichnet und die Verkippung in der Ebene mit
Ψ. Die Winkel Φ und Ψ ko¨nnen dabei mit einer Genauigkeit von 0,01◦ eingestellt werden.
Messmodi der Ro¨ntgendiffraktometrie
Messungen der Ro¨ntgendiﬀraktometrie werden gewo¨hnlich als Scan bezeichnet, wobei der
variierte Winkel ebenfalls genannt wird. Die Variation des Einfallswinkels ω bei ﬁxer De-
tektorposition wird somit als ω-Scan bezeichnet. Weiterhin wird die aufgenommene In-
tensita¨tsverteilung als Reﬂex bezeichnet, der wiederum nach dem zugeho¨rigen Punkt des
Bravaisgitters benannt ist. Im folgenden werden einige Untersuchungsmethoden bzw. Scans
vorgestellt, die im Rahmen dieser Arbeit verwendet wurden.
Fu¨r sa¨mtliche Messungen ist es wichtig, dass sich die Probe exakt in der Goniometermitte
beﬁndet, da eine Fehljustage bezu¨glich z-Position dazu fu¨hrt, dass je nach Einfallswinkel
ein anderer Bereich der Probe bestrahlt wird. Dies kann zur Fehlinterpretationen fu¨hren,
da zum einen die kristalline Qualita¨t u¨ber die Probe variieren kann und es zum andern
durch eine Kru¨mmung der Probe zu fehlerhaften Messergebnissen kommen kann.
Zur Justage wurden daher alle Proben erst in den Prima¨rstrahl gebracht und mittels eines
ω-Scans parallel zu diesem ausgerichtet. Dann wurde die z-Position so eingestellt, dass sich
die Probe zur Ha¨lfte im Strahl beﬁndet, die am Detektor gemessene Intensita¨t also auf die
Ha¨lfte reduziert ist.
Die fundamentalen Scans ﬁnden in der Beugungsebene des Goniometers statt, dass heißt,
es werden die Einfallsrichtung auf die Probe und die Position des Detektors variiert. Fu¨r
einen ω-Scan wird bei konstanter Detektorposition die Einfallsrichtung auf die Probe va-
riiert. Wie man in Abbildung 2.14Skizze XRD-Scanmodiﬁgure.caption.32 sehen kann, ent-
spricht dies im reziproken Raum einer Rotation des Streuvektors um den Ursprung. Dieser
Scan wird zum einen verwendet, um eine Fehlorientierung der Probe bzw. der Netzebenen
auszugleichen und zum anderen, um eine durch Gitterfehler verursachte Verbreiterung des
Reﬂexes zu vermessen. Generell wird dieser Scan als Rockingkurve nach dem englischen
















Abb. 2.14: U¨bersicht der mo¨glichen Scanmodi im reziproken Raum.
Ausdruck rocking = kippen bezeichnet, da die Probe nur in der Beugungsebene verkippt
wird. Fu¨r symmetrische Reﬂexe ist zu erwarten, dass der Bragg-Winkel θ dem ω-Winkel
entspricht. Bedingt durch Fehljustage, einen Fehlschnitt der Probe oder fu¨r asymmetrische
Reﬂexe weicht der ω-Winkel jedoch hier von ab, so dass die Diﬀerenz als ω-Oﬀset bezeich-
net wird.
Beim ω/2θ-Scan oder dem a¨quivalenten 2θ/ω-Scan werden sowohl der Einfallswinkel als
auch die Detektorposition gea¨ndert. Dabei wird 2θ jeweils um den doppelten Betrag wie
ω gea¨ndert. Im reziproken Raum entspricht dies einem Scan entlang des Streuvektors, wobei
ebenfalls dessen La¨nge gea¨ndert wird (Abbildung 2.14Skizze XRD-Scanmodiﬁgure.caption.32b).
Praktisch wird mit diesem Scan der Netzebenenabstand untersucht, der auf Grund von
Verspannung oder Kompositionsunterschieden von der erwarteten Gro¨ße abweichen kann.
Analog zum ω-Scan wird diese Messung auch als Doppel-Rockingkurve bezeichnet.
Reziproke Gitterkarten
Insbesondere bei der Untersuchung von Schichtsystemen ist es von Interesse, einen U¨berblick
u¨ber Verspannung und Qualita¨t der Schichten zu erhalten. Zu diesem Zweck ko¨nnen soge-
nannte reziproke Gitterkarten, kurz RSM (reciprocal space map), aufgenommen werden.
Dazu werden fu¨r verschiedene Braggwinkel ω-Scans durchgefu¨hrt oder a¨quivalent bei ver-
schiedenem ω-Oﬀset 2θ/ω-Scans (Abbildung 2.14Skizze XRD-Scanmodiﬁgure.caption.32c).
Welche der beiden Methoden gewa¨hlt wird, ist dabei in der Regel davon abha¨ngig, ob der
Fokus eher auf der Verbreiterung einzelner Reﬂexe in ω-Richtung oder auf der exakten
Bestimmung des Abstandes einzelner Reﬂexe liegt.
Schiefwinkelige Geometrie
Wie im Abschnitt 2.2.2Physikalische Grundlagen zur Ro¨ntgenbeugungsubsection.2.2.2 be-
schrieben, schließen die Netzebenen der asymmetrischen Reﬂexe einen Winkel α mit der
Probenoberﬂa¨che ein. Dieser kann entweder durch einen ω-Oﬀset ausgeglichen werden oder
die Probe kann um einen entsprechenden Winkel in Ψ verkippt werden. In diesem Fall
erha¨lt man wieder unter symmetrischen Beugungsbedingungen einen Reﬂex und spricht
von Untersuchungen in schiefwinkeliger oder englisch
”
Skew-Geometrie“ (siehe Abbildung
2.15Skizze Skew-Geometrieﬁgure.caption.35). Speziell die Untersuchung der Reﬂexe, die
sich innerhalb der kleinen Spha¨ren in Abbildung 2.11Ausschnitt reziproker Raum 0001
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Spezielle Untersuchungen
Scans der Winkel Φ und Ψ werden meistens zur Justage der Ausrichtung verwendet, da
die Proben auf Grund der Befestigung mittels Gelpad ha¨uﬁg leicht verkippt sind bzw. die
zu untersuchenden Netzebenen zur Oberﬂa¨che verkippt sind. Bei der Untersuchung von
Proben hoher Qualita¨t ist bei der Justage bezu¨glich des Ψ-Winkels auf das Auftreten von
Doppelspitzen zu achten. Diese treten auf, wenn die Probe bezu¨glich 2θ nicht richtig posi-
tioniert ist. In diesem Fall wird die Bragg-Bedingung zweimal erfu¨llt, wenn die Netzebenen
unter einem kleinen Winkel durchstrahlt werden, was einem leicht erho¨hten Netzebenen-
abstand entspricht. Bei Proben geringerer Qualita¨t und bei ho¨heren Reﬂexen tritt das
Problem hingegen nicht auf, da die Reﬂexe breiter sind und den Eﬀekt u¨berlagern. Aus
diesem Grund tritt der Eﬀekt auch nicht bei Φ-Scans asymmetrischer Reﬂexe auf, da diese
ebenfalls deutlich breiter sind.
Eine Kombination aus Φ- und Ψ-Scans wird bei sogenannten Polscans verwendet, die da-
zu dienen, die Orientierung unbekannter Proben zu bestimmen. Unter der Voraussetzung,
dass das Material und die Kristallstruktur bekannt sind, werden unter ﬁxer Beugungsbe-
dingung eines Reﬂexes Φ-Scans unter verschiedenen Ψ-Orientierungen durchgefu¨hrt. Aus
der so entstandenen Karte in Polarkoordinaten lassen sich dann die Orientierung der Kris-
tallite und mo¨gliche Vorzugsrichtungen der Orientierung bestimmen.
Ortsabha¨ngige Messungen
Um beispielsweise Aussagen u¨ber die Homogenita¨t einer Probe treﬀen zu ko¨nnen, sind
ortsabha¨ngige Messungen sinnvoll. Dazu werden im einfachsten Fall die Halbwertsbreiten
bestimmter Reﬂexe an verschiedenen Stellen der Probe bestimmt. Liegt eine Inhomogene
Probe vor, kann dies auch einen Einﬂuss auf die einzelne Messung haben.
Wie im vorigen Abschnitt erwa¨hnt, hat der Strahl eine Dimension von 1x10mm2, beleuch-
tet also immer einen gewissen Teil der Probe. Dieser wird noch vergro¨ßert, wenn unter
eher streifendem Einfall gemessen wird. Beﬁnden sich im beleuchteten Bereich Zonen un-
terschiedlicher Qualita¨t, wird man in der Messung nur einen Mittelwert erhalten. Ein be-
sonderer Fall liegt vor, wenn die Probe zwar von hoher, gleichma¨ßiger Qualita¨t ist, jedoch
auf Grund von mechanischen Spannungen stark gekru¨mmt ist. Die Kru¨mmung fu¨hrt dann
zu einer ortsabha¨ngigen Fehlorientierung zur Einfallsrichtung, die zu einer Verbreiterung
des ω-Reﬂexes fu¨hrt.
Generell la¨sst sich, unter Annahme einer spha¨rischen bzw. kreisfo¨rmigen Kru¨mmung,
mit Hilfe der Ro¨ntgendiﬀraktometrie diese sehr genau bestimmen (Abbildung 2.17Skizze
Bestimmung der Waferkru¨mmungﬁgure.caption.38). Dazu werden fu¨r mindestens zwei Po-
sitionen, die ω-Oﬀsets fu¨r einen Reﬂex bestimmt und dann gegen die Position aufgetragen.
Dabei wa¨hlt man am besten einen hochindizierten Reﬂex des Substrats, da durch den stei-
len Einfall nur ein kleiner Bereich der Probe beleuchtet ist und weiterhin mit sehr scharfen
Reﬂexen, folglich hohen Messgenauigkeiten, zu rechnen ist. Aus der Winkel- und Positi-
onsdiﬀerenz ∆ω, ∆x bzw. der Steigung a la¨sst sich der Radius nach Gleichung 2.10Orts-
abha¨ngige Messungenequation.2.2.10 berechnen. Dabei wird weiterhin angenommen, dass
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Abb. 2.17: Skizze zur Bestimmung der Waferkru¨mmung.










Zur Annahme einer kreisfo¨rmigen Biegung ist zu sagen, dass dies nur fu¨r eine strei-
fenfo¨rmige Probe gu¨ltig ist, so dass bei einer runden Probe die Kru¨mmung in mindestens
zwei Richtungen bestimmt werden sollte.
Bestimmung des Fehlschnitts
Eine weitere richtungsabha¨ngige Untersuchung ist die Bestimmung des Fehlschnitts des
Substrats bzw. der Fehlorientierung einer epitaktischen Schicht. Als Substrat mit Fehlori-
entierung (engl. miscut) versteht man Substrate, deren prima¨re Netzebenen nicht parallel
zur Oberﬂa¨che liegen. Dies kann entweder eine angestrebte Eigenschaft des Substrats sein
oder aber durch eine fehlerhafte Produktion bedingt sein. Nach Halliwell et al. [64] la¨sst sich
der Fehlschnitt bestimmen, indem unter vier, um 90◦ verschiedenen Φ-Positionen, jeweils
der ω-Oﬀset ∆ω eines Reﬂexes bestimmt wird (siehe Abbildung 2.18Skizze Bestimmung
des Fehlschnittsﬁgure.caption.40). Aus den Messungen der jeweils gegenu¨berliegenden Φ-
Positionen wird dann die eﬀektive Verkippung der Netzebene αH,V entlang der Verbin-
dung (H1, H2) und (V1, V2) berechnet. Die beiden Richtungen der Messungen werde
dabei willku¨rlich als horizontal (H1, H2) und vertikal (V1, V2) bezeichnet, so dass fu¨r die
eﬀektiven Verkippungen gilt:
αH = ∆ω1 −∆ω3, αV = ∆ω2 −∆ω4 .
Hieraus la¨sst sich durch Anwendung der Regeln der spha¨rischen Trigonometrie die absolu-
te Verkippung der betrachteten Netzebenen zur Oberﬂa¨che α berechnen. Weiterhin kann
der Winkel χ zwischen der horizontalen Richtung (Φ = 0) und der Projektion der Netz-
ebennormalen auf die Oberﬂa¨che berechnet werden. A¨quivalent liegt der Winkel χ auch
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Festko¨rper und dem Winkel zwischen Netzebene und Probenoberﬂa¨che α. Eine Skizze,
die den Einﬂuss verdeutlicht, ist in Abbildung 2.19Skizze Braggsche Reﬂexion an verkipp-
ten Netzebenenﬁgure.caption.42 zu sehen. Dabei ist zu beachten, dass, anders als in der
klassischen Optik, der Brechungsindex von Materie fu¨r Ro¨ntgenstrahlung kleiner als 1 ist.
Weitere Fehler werden durch eine Fehljustage bezu¨glich der z-Position und des Ψ-Winkels
verursacht, die jedoch mit modernen Anlagen gut ausgeglichen werden ko¨nnen. Weiter-
hin kann es durch Absorptionseﬀekte zu einer A¨nderung der Reﬂexform kommen, die zu
Messfehlern fu¨hrt. Diese Einﬂu¨sse sind jedoch recht gering und ko¨nnen fu¨r die Untersu-
chung der AlN-Schichten vernachla¨ssigt werden. Nach James [66] kommt es auf Grund des
Brechungsindexunterschiedes und der Verkippung α zu einer Verschiebung des Braggwin-
kels:
∆(2θ) = δ[(cot(θ − α) + cot(θ + α) + tan θ] . (2.13)
Dabei wird die Vera¨nderung der Wellenla¨nge im Medium durch den Faktor δ beru¨cksichtigt,






wobei Zi die Ordnungszahl, fi die dispersive Komponente, Ni die Zahl der Atome pro Ein-
heitsvolumen und e, m die Elektronenladung/masse darstellen. Durch Taylor-Entwicklung
der Gleichung 2.13Korrektur des Bragg-Winkelsequation.2.2.13 la¨sst sich zeigen, dass der
korrekte Netzebenenabstand durch
dhkl = (1 + δ)
λ
2 sin(θ − δ(cot(θ − α) + cot(θ + α))) (2.14)
zu berechnen ist [67]. Dabei wird separat die Vera¨nderung der Wellenla¨nge im Medi-
um und die Abweichung zwischen gemessenem und tatsa¨chlichem Braggwinkel durch δ
beru¨cksichtigt.
Bestimmung der Gitterkonstanten
Aus geometrischen U¨berlegungen anhand der in Abbildung 1.3Wurtzit Einheitszelle am
Beispiel von AlN.
ﬁgure.caption.5 dargestellten hexagonalen Einheitszelle geht hervor, dass sich der Netze-












Dabei bezeichnen a und c die Gitterkonstanten in der jeweiligen Richtung und h k l die
Millerschen-Indizes der betrachteten Ebene. Umgekehrt lassen sich aus den Netzebenen-
absta¨nden die Gitterkonstanten in a- und c-Richtung berechnen. Bei bina¨ren2 Materialien
2Hier soll z.B. AlN als bina¨res Material bezeichnet werden, AlGaN ist dementsprechend ein terna¨res
Material oder auch ein Mischkristall.
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wird angenommen, dass die Schicht aus einzelnen Kristallen besteht, die nur eine gewisse
laterale und vertikale Ausdehnung besitzen, die auch als laterale / vertikale Koha¨renzla¨nge
bezeichnet wird. Die auch als Ko¨rner oder Kristallite bezeichneten Kristalle ko¨nnen weiter-
hin gegeneinander verdreht und verkippt sein, was zur Bildung von Stufen- und Schrauben-
versetzungen an den Grenzen fu¨hrt. Die eingeschra¨nkte Koha¨renzla¨nge bewirkt nun eine
Verbreiterung der Reﬂexe, die unabha¨ngig von der Ordnung des Reﬂexes ist (Abbildung
2.22Verbreiterung reziproker Gitterpunkteﬁgure.caption.48a). Dabei fu¨hrt eine Verkippung
der Kristallite zu einer Verbreiterung symmetrischer Reﬂexe in ω-Richtung, da die Bragg-
Bedingung fu¨r verschiedene Einfallsrichtungen erfu¨llt wird. Die Verdrehung hat hingegen
keinen Einﬂuss, da die Reﬂexion unabha¨ngig vom Winkel Φ ist. Weiterhin kommt es auch
zu Verbreiterungen durch eine Kru¨mmung der Probe und durch die technisch bedingte Li-
nienbreite der verwendeten Anlage, die jedoch erst bei geringen Reﬂexbreiten zum Tragen
kommt.
Um die Halbwertsbreite zu bestimmen, muss eine Kurve durch die gemessene Intensita¨ts-
verteilung gelegt werden, welche die Form mo¨glichst gut wiedergibt. Dabei ist zu beru¨ck-
sichtigen, dass hohe Versetzungsdichten eher zu einer Gauss-fo¨rmigen Verbreiterung fu¨hren
und bei geringeren Dichten ein Lorenz-fo¨rmiger Anteil dominiert. Realisiert ist dies in der
sog. Pseudo-Voigt-Funktion nach [68].
P (x) = I0 · [ηL(x) + (1− η)G(x)] η ∈ [0, 1]. (2.16)
Dabei bezeichnet I0 die maximale Intensita¨t, L(x) und G(x) die Lorenz- bzw. Gauss-



















γ2 + (x− x0)2 , (2.18)









Im Zusammenhang mit der Halbwertsbreite stellt sich auch die Frage nach der Genauig-
keit der Messungen. Fu¨r Positionsbestimmungen wurde σ aus Gleichung 2.17Analyse der
Reﬂexformequation.2.2.17 als Messgenauigkeit verwendet, was als konservative Abscha¨tzung
anzusehen ist. Fu¨r die Auswertung der Reﬂexform, wie sie z.B. zur Bestimmung der Stufen-
versetzungsdichte verwendet wird, wurde ein relativer Fehler von 3% angenommen. Dieser
ergibt sich aus der Streuung der Messwerte, wenn ein Reﬂex durch verschiedene Verfah-
ren angena¨hert wird. Da die Halbwertsbreiten der in dieser Arbeit betrachteten Proben /
Reﬂexe deutlich gro¨ßer sind als die Auﬂo¨sung des Diﬀraktometers, kann auf eine weitere
Betrachtung der Messgenauigkeit verzichtet werden. Diese wird z.B. durch die Divergenz
des Strahls und einen endlichen Akzeptanzwinkel des Detektors verringert, was allerdings
erst bei der Untersuchung von Einkristallen zum Tragen kommt.
46 KAPITEL 2. EXPERIMENTELLE GRUNDLAGEN
Analyse symmetrischer Reflexe
Wie in Abschnitt 1.3Gitterfehlersection.1.3 beschrieben, fu¨hrt die Verkippung der Kristalli-
te zur Ausbildung von Schraubenversetzungen, deren Dichte umgekehrt aus der Verbreite-
rung symmetrischer Reﬂexe berechnet werden kann. Hierzu dient der Williamson-Hall-Plot
(Abbildung 2.21Schematische Darstellung eines Williamson-Hall-Plots.ﬁgure.caption.45),
in dem die Halbwertsbreite u¨ber der Ordnung des Reﬂexes aufgetragen wird. Die Steigung
einer Ausgleichsgeraden entspricht dann der mittleren Verkippung, aus der sich wiederum
nach [28] die Schraubenversetzungsdichte NS berechnen la¨sst:
NS =
a2
4, 35 · b2c
. (2.19)
Dabei bezeichnet a die mittlere Verkippung und bc den Burgers-Vektor einer Schrauben-
versetzung. Weiterhin la¨sst sich aus dem Ordinatenschnittpunkt y0 der Ausgleichsgeraden




2 · y0 . (2.20)
Analyse asymmetrischer Reflexe
Einen a¨quivalenten Einﬂuss hat die Verdrehung der Kristallite auf die HWB der Re-
ﬂexe (hkl) mit l = 0. Diese sind zwar unter normalen Beugungsbedingungen nicht zu
untersuchen, wohl aber unter streifendem Einfall oder in edge geometry. Analog zu den
U¨berlegungen zu symmetrischen 00l Reﬂexen fu¨hrt eine Verdrehung dazu, dass die Bragg-

















Abb. 2.22: Verbreiterung reziproker Gitterpunkte durch a) eine eingeschra¨nkte
Koha¨renzla¨nge, b) Verkippung der Kristallite, c) Verdrehung der Kristallite. Sind die Kris-
tallite verkippt und verdreht existiert ein Winkel β zwischen qx und der La¨ngsachse der
Reﬂexe, der maximal der Verkippung der Netzebene entspricht.
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Die asymmetrischen Reﬂexe mit hkl 6= 0 bzw. h l 6= 0 erfahren sowohl eine Verbreiterung
durch Schraubenversetzungen als auch durch die Stufenversetzungen. Dabei steigt der Ein-
ﬂuss der Stufenversetzungen mit demWinkel α zwischen der Oberﬂa¨che und der beugenden
Netzebene, was durch die Gleichungen 2.22Analyse asymmetrischer Reﬂexeequation.2.2.22
beru¨cksichtigt wird. Nach Srikant et al. [68] la¨sst sich die Stufenversetzungsdichte berech-
nen, wenn man die Halbwertsbreiten W (α) mehrerer Reﬂexe u¨ber den Winkel α auftra¨gt.
Aus dem Wert der Funktion 2.23Analyse asymmetrischer Reﬂexeequation.2.2.23 fu¨r α =
90◦ la¨sst sich dann die Verdrehung und daraus die Stufenversetzungsdichte berechnen.
Grundsa¨tzlich muss dabei abgescha¨tzt werden, ob die Verkippung und die Verdrehung
unabha¨ngig voneinander sind oder miteinander gekoppelt auftreten. Fu¨r AlN und GaN
wurde festgestellt, dass der ungekoppelte Fall vorliegt [68, 70], so dass folgende Gleichung
zur Modellierung der HWB in Abha¨ngigkeit von α gilt:
W1 = Wkipp = arccos(cos(α)
2 cos(W0) + sin(α)
2) (2.21)
W2 = Wdreh = arccos(sin(α)
2 cos(Wz) + cos(α)
2) , (2.22)
wobei W0 die HWB eines Reﬂexes mit α = 0
◦ bezeichnet und Wz die HWB bei α = 90
◦,
die als Fitparameter dient. Durch eine einfache Faltung der Funktionen erha¨lt man
W (α) = (W n1 +W
n
2 )
1/n mit n ∈ [1, 2]. (2.23)
Dabei wird durch n beru¨cksichtigt, ob der Fit zur Bestimmung der HWB eher Gauss-
fo¨rmig (n=1) oder eher Lorenz-fo¨rmig (n=2) ist. Basierend auf diesem Ansatz wurde von
Heinke et al. [71] fu¨r GaN gezeigt, dass in guter U¨bereinstimmung auch lediglich der (302)
Reﬂex ausgewertet werden kann. Es wurde gezeigt, dass die HWB eines Φ-Scans dem
Wert der Ausgleichsfunktion bei 90◦ entspricht. Ein Vorteil dieser Methode ist, dass nur
ein Reﬂex zur Bestimmung der Stufenversetzungsdichte NE untersucht werden muss. Die
Stufenversetzungsdichte la¨sst sich nun nach
NE =
B2Φ
4, 35 · b2a
(2.24)
berechnen, wobei BΦ die Halbwertsbreite des Φ-Scans bezeichnet und ba den Burgers-
Vektor einer Stufenversetzung.
Reziproke Gitterkarten
Weitere Informationen u¨ber Schichtstapel, aber auch u¨ber Einzelschichten, ko¨nnen aus der
Analyse reziproker Gitterkarten gezogen werden. Speziell aus Karten asymmetrischer Re-
ﬂexe la¨sst sich leicht erkennen, ob ein Schichtstapel relaxiert oder verspannt zum Substrat
vorliegt. Reﬂexe voll relaxierter Schichten liegen in diesen auf einer Geraden durch den
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· [Γspec(Q) + Γdiff (Q)] . (2.25)
Dabei bezeichnet Air die beleuchtete Fla¨che, die nA Atome entha¨lt, und b die La¨nge des
Streuvektors. Der erste Ausdruck gibt somit die Gesamtintensita¨t I0 an. Der zweite Aus-
druck beschreibt die Beugung an mehreren Kristalliten nach dem Huygensschen Prinzip.
Dabei bezeichnet Nz die Anzahl der Netzebenen im Abstand c, Q den Streuvektor mit den
Komponenten Qz und Qp entlang der Ebenennormalen und in der Ebene.













σ2(r) − e−Q2zσ2(∞)] (2.27)
beschrieben. Der spekula¨re Anteil wird dabei durch Γspec beschrieben, das die langreich-
weitige Ordnung ausdru¨ckt. Auf Grund der Kristallstruktur ist die Rotation und damit
auch die maximale vertikale Verschiebung ∆u = σ2(∞) eingeschra¨nkt.
Der diﬀus gestreute Anteil wird durch Γdiff beschrieben, dem eine gaussfo¨rmige Verteilung
der Rotationen der Kristallite auf kurzer Skala zu Grunde gelegt wurde, wobei r den Ab-
stand zwischen zwei betrachteten Kristalliten bezeichnet. Um die exakte Form des diﬀus
gestreuten Anteils zu berechnen, wird von Micheli et al. eine Fallunterscheidung vorgenom-
men, ob die Rotation mit r immer weiter zunimmt (starke Unordnung) oder in Sa¨ttigung
geht (schwache Unordnung). Im ersten Fall wird der Term e−Q
2
z
σ2(∞) ≪ 1, und im zweiten
Fall ist die mittlere Verschiebung ∆u = 0, so dass der Term e−Q
2
z
σ2(∞) = 1 wird.
Da im Rahmen dieser Arbeit nicht weiter auf die exakte Form der Kurve eingegangen wird,
kann auf eine ausfu¨hrliche Diskussion des Modells verzichtet werden. Wichtig ist jedoch
die zentrale Annahme, dass die Krisallite nur gegeneinander rotiert sind und so zur beob-
achteten spekula¨ren Intensita¨t fu¨hren.
Es stellt sich nun die Frage, ob die Steigung der Ausgleichsgeraden weiterhin als mittlere
Verkippung der Kristallite interpretiert werden darf und damit auch die Berechnung der
Schraubenversetzungsdichte nach Gleichung 2.19Analyse symmetrischer Reﬂexeequation.2.2.19
noch zula¨ssig ist. Generell stellt die Steigung eine bessere Messgro¨ße als z.B. nur die HWB
des 0002 Reﬂexes dar, da durch die Verwendung mehrerer Reﬂexe Messfehler ausgeglichen
werden. Weiterhin ist die Steigung abha¨ngig von der Kristallqualita¨t, da gro¨ßere Kristal-
lite und geringerer vertikale Verschiebungen zu ku¨nstlichen Netzebenen fu¨hren, die weni-
ger stark geneigt sind. Daher entspricht die nach Gleichung 2.19Analyse symmetrischer
Reﬂexeequation.2.2.19 zu berechnende Gro¨ße zwar nicht unbedingt der Schraubenverset-
zungsdichte, ist aber dennoch eine gute Messgro¨ße fu¨r die Kristallqualita¨t und ko¨nnte als
vertikale Homogenita¨t bezeichnet werden. Der Einfachheit halber wird jedoch im Rahmen
dieser Arbeit der Begriﬀ Schraubenversetzungsdichte (SDD) verwendet.
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me und ermo¨glicht somit materialsensitive Bilder aufzunehmen. Die Auﬂo¨sung der mittels
Ru¨ckstreuung aufgenommenen Bilder (BSE engl. back scattered electrons) ist allerdings
deutlich geringer und ebenfalls ist bei der Interpretation die Topologie zu beachten.
Photonen werden fu¨r die energiedispersive Ro¨ntgenanalyse (EDX) genutzt, die ebenfalls
Aussagen u¨ber die Materialverteilung zula¨sst, indem die in Kapitel 2.2.1Erzeugung von
Ro¨ntgenstrahlungsubsection.2.2.1 beschriebene charakteristische Ro¨ntgenstrahlung analy-
siert wird. Werden hingegen Photonen zwischen dem infraroten und ultravioletten Bereich
analysiert, spricht man von Kathodolumineszenz, durch welche die elektronische Konﬁgu-
ration der Probe untersucht werden kann. Im Rahmen dieser Arbeit wurden jedoch nur
Sekunda¨relektronen zur Bildgebung verwendet, so dass auf eine detailliertere Beschreibung
der anderen Abbildungsverfahren verzichtet wird.
Die hier verwendete Anlage FEI Nova Nano Lab 2000 ermo¨glicht eine Verkippung der Pro-
be von -15◦ bis 60◦ und ist weiterhin mit einer Fokussierten Ionenstrahl Anlage (FIB engl.
focussed ion beam) ausgestattet. Diese ermo¨glicht, mit Hilfe von beschleunigten, fokussier-
ten Gallium-Ionen die Probe abzubilden, aber vor allem diese zu strukturieren. Auf Grund
der großen Masse der Ga-Ionen erfolgt die Ablenkung dieser nicht durch Magnetfelder,
sondern durch elektrische Felder im Kollimator. Einerseits lassen sich durch Materialab-
trag Strukturen von einigen 10 nm Gro¨ße herstellen und andererseits lassen sich durch
die Verwendung von gasfo¨rmigen Reagenzien Metalle wie Platin und Isolatoren abschei-
den. Dies ermo¨glicht die Herstellung von du¨nnen Proben fu¨r Untersuchungen im TEM
(TEM-Lamellen), Mikrosa¨ulen fu¨r PL-Untersuchungen oder die Deposition von sehr klei-
nen elektrischen Kontakten.
2.3.2 Rasterkraftmikroskopie
Die Rasterkraftmikroskopie oder kurz AFM ( engl. atomic force microscopy), bezeichnet
ein Verfahren zur topologischen Abbildung von Oberﬂa¨chen, bei dem diese zeilenweise ver-
messen werden. Die vertikale Auﬂo¨sung liegt dabei im Sub-Angstro¨mbereich, wobei auch
Strukturen von einigen Mikrometern vermessen werden ko¨nnen. Die laterale Auﬂo¨sung ist
ebenfalls von der verwendeten Anlage abha¨ngig und kann im Bereich von einigen Angstro¨m
liegen, so dass atomare Strukturen aufgelo¨st werden ko¨nnen.
In Abbildung 2.29Prinzipieller Aufbau eines Rasterkraftmikroskops.ﬁgure.caption.55 ist
der prinzipielle Aufbau eines Rasterkraftmikroskops zu sehen. Kernstu¨ck ist eine an der
Spitze nur wenige Nanometer dicke Messspitze, die sich am Ende eines freistehenden Ste-
ges beﬁndet (Abbildung 2.30REM Aufnahme einer AFM-spitzeﬁgure.caption.55). Dieser
besitzt eine reﬂektierende Ru¨ckseite, so dass ein exakt positionierter Laserstrahl gut auf
einen zweiteiligen Photodetektor reﬂektiert wird. Weiterhin besteht der Aufbau aus einem
Piezokristall, der sowohl zur Positionierung in der x-y-Ebene als auch zur Nachfu¨hrung der
z-Position dient. Weiterhin besteht der Aufbau aus einer Mechanik und einem Mikroskop
zur groben Positionierung der Probe und einem PC zur Steuerung.
Zur Messung wird der Steg nahe seiner mechanischen Eigenfrequenz angeregt, die je nach
Form und Material zwischen 50 kHz und 400 kHz liegt und dann bis auf einige Nanome-












Abb. 2.29: Prinzipieller Aufbau eines Rasterkraft-
mikroskops.
Abb. 2.30: REM Aufnahme einer
Messspitze mit anhaftendem Partikel.
ter an die Oberﬂa¨che herangebracht. Ab einem gewissen Abstand wirkt auf die Spitze die
van der Waalskraft, die zu einer Da¨mpfung der Schwingung und einer Verschiebung der
Eigenfrequenz fu¨hrt. Dies bewirkt, bei konstanter Anregung, eine Verringerung der Am-
plitude, welche durch einen am Steg reﬂektierten Laserstrahl detektiert wird. Durch eine
Ru¨ckkopplungsschleife wird der Abstand zwischen Spitze und Probe so gea¨ndert, dass die
urspru¨ngliche Amplitude wieder erreicht wird. Diese dient dabei ebenfalls als Messsignal
fu¨r das Ho¨henproﬁl.
Generell kann das AFM in zwei Modi betrieben werden, je nachdem ob die Spitze am
unteren Umkehrpunkt die Oberﬂa¨che beru¨hrt (intermittent contact) IC-AFM oder ob die
Spitze nur an die Oberfa¨che angena¨hert wird (non contact) NC-AFM. Der Vorteil des IC-
AFM liegt in einem gro¨ßeren Signal fu¨r die Ru¨ckkopplungsschleife, was die Auswertung
erleichtert. Im beru¨hrungsfreien Modus lassen sich hingegen auch Proben wie Proteine un-
tersuchen, die durch die Spitze gescha¨digt wu¨rden und zum anderen wird die Messspitze
geschont, was zu einer ho¨heren Lebensdauer und einer besseren lateralen Auﬂo¨sung fu¨hrt.
Eine weitere spezielle Methode ist die MFM (magnetic force microscopy), bei der mit ei-
ner magnetischen Spitze Doma¨nen entsprechender Polarita¨t abgebildet werden ko¨nnen. In
dieser Arbeit wurden die Proben nur in NC-Modus vermessen, so dass auf die anderen
Methoden nicht weiter eingegangen wird.
Je nach Rauheit der Oberﬂa¨che mu¨ssen die Betriebsparameter individuell gewa¨hlt wer-
den. Neben der Messspitze mu¨ssen die genaue Anregungsfrequenz, der mittlere Abstand
zur Oberﬂa¨che und die Versta¨rkung des Ru¨ckkopplungssignals fu¨r jede Messung eingestellt
werden. Weiterhin ko¨nnen die Fla¨che der Messung, die Auﬂo¨sung, die Messgeschwindig-
keit und die Neigung der Probe eingestellt werden. Insbesondere bei sehr glatten Proben
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besteht die Schwierigkeit darin die Spitze so nahe an die Oberﬂa¨che zu bringen, dass
sie diese nicht beru¨hrt aber dennoch genug mit dieser wechselwirkt, damit auch geringe
Ho¨henunterschiede dargestellt werden. Weiterhin muss die Versta¨rkung so gewa¨hlt werden,
dass zwar alle Ho¨heninformationen beru¨cksichtigt werden aber die z-Position nicht zu stark
korrigiert wird. Aufgenommene Ho¨henproﬁle werden im Nachhinein noch bearbeitet, um
Darstellungsfehler zu entfernen und um Biegungen der Oberﬂa¨che auszugleichen, die auf
Fehler der Ho¨hennachfu¨hrung zuru¨ckzufu¨hren sind. Bei diesen Korrekturen ist jedoch zu
beachten, dass keine realen Informationen u¨ber die Morphologie entfernt werden und so
z.B. zu geringe Rauheiten gemessen werden. Ein weiteres Problem stellt die Messspitze
selber dar, da sich diese mit der Zeit abnutzt und sich Partikel anlagern, so dass sich ihre
Form vera¨ndert. Bei der Untersuchung kleiner Strukturen wird dann nicht mehr direkt
die Oberﬂa¨che, sondern die Spitze selbst abgebildet. Dies zeigt sich darin, dass z.B. Inseln
immer eine dreieckige Form haben, obwohl sie rund sind. Ein weiteres Problem sind peri-
odisch auftretende Spru¨nge der z-Position, welche als atomare Kanten identiﬁziert werden
ko¨nnen. Die Aufnahmen des hier verwendeten AFM mu¨ssen daher immer kritisch hinter-
fragt werden, um Fehlinterpretationen zu vermeiden.
2.3.3 Transmissionselektronenmikroskopie
Die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) ermo¨glicht es, kristalline Proben mit ato-
marer Auﬂo¨sung zu untersuchen. Der prinzipielle Aufbau ist in Abbildung 2.31Skizze
Transmissionselektronenmikroskopﬁgure.caption.56 zu sehen. Durch eine Elektronenquelle
wie eine Glu¨hwendel oder eine Feldemissionskanone (FEG) werden freie Elektronen er-
zeugt, die durch eine Hochspannung von bis zu 400 kV beschleunigt werden, so dass sie
eine Wellenla¨nge im Bereich Pikometer haben. Dabei richtet sich die Beschleunigungsspan-
nung nach der Art und Dicke der Probe so wie nach der Untersuchungsmethode. Durch
magnetische Linsen wird der Elektronenstrahl im klassischen TEM parallelisiert und auf
die Probe fokussiert. Diese beﬁndet sich auf einem geku¨hlten Probenhalter und darf in der
Regel nur einige 10 nm dick sein, um Absorptionen zu vermeiden. An den Atomkernen der
Probe werden die Elektronen gebeugt und durch die erste Objektivlinse wird ein erstes Bild
der Probe erzeugt. Unterhalb der ersten Bildebene beﬁnden sich weitere elektromagneti-
sche Linsen, die das Bild der Probe weiter vergro¨ßern. Zur Darstellung der Probe dient
dann ein Fluorezenzschirm oder eine CCD Kamera.
Im Falle kristalliner Proben ist es ebenfalls mo¨glich, das Beugungsbild der Probe abzubil-
den und so Informationen u¨ber die Kristallsymmetrie zu erhalten. Auf Grund spezieller
Streuprozesse bewirken Unregelma¨ßigkeiten in der Kristallstruktur, also Gitterfehler, zum
Teil eine erho¨hte Beugung der Elektronen in Reﬂexe ho¨herer Ordnung. Dies ero¨ﬀnet die
Mo¨glichkeit, bestimmte Gitterfehler sichtbar zu machen, indem zur Bilderzeugung nur
Elektronen verwendet werden, die stark gestreut wurden. Fu¨r diese als Dunkelfeld Aufnah-
men bezeichneten Bilder wird mit Hilfe einer Lochblende in der ersten Beugungseben nur
ein Reﬂex ausgewa¨hlt, der zur Bilderzeugung dient. Im Vergleich mit Hellfeld Aufnahmen,
die auf einer Vielzahl von Reﬂex beruhen, lassen sich so Gitterfehler charakterisieren.
Eine erweiterte Form ist die Raster-Transmissions-Elektronen-Mikroskopie (STEM engl.
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konstruktiven Interferenz. Bei senkrechtem Einfall gilt somit :
2 dL nL = m · λ ⇒ d = λ
2 · nL mit m = 1, (2.28)
wobei dL die Dicke der Schicht bezeichnet und nL den Brechungsindex des betrachteten Ma-
terials. Wa¨hrend des MOVPE-Wachstums wird die Reﬂektometrie daher eingesetzt, um die
Wachstumsrate in situ zu bestimmen. Dazu wird die von der Probe reﬂektierte Intensita¨t
u¨ber die Zeit aufgetragen und aus der zu beobachtenden Oszillation die Schichtdickenzu-
nahme bestimmt. Weiterhin ko¨nnen aus der Vera¨nderung der Amplitude Ru¨ckschlu¨sse auf
die Rauheit der Schicht oder die Bildung von Metalltro¨pfchen auf der Oberﬂa¨che gezogen
werden. Ein Aufrauen bewirkt dabei ein generelles Absinken der Reﬂektivita¨t, wohingegen
lokale Unterschiede der Schichtdicke zu einer Abnahme der Amplitude fu¨hren, wobei die
mittlere Lage der Kurve konstant bleibt. Die Bildung von metallischen Tro¨pfchen fu¨hrt
ebenfalls zu einer geringeren Reﬂektivita¨t, wobei das Absinken meistens deutlich schneller
ist.
Ex situ wird meist die Weißlicht-Reﬂektometrie eingesetzt, bei der die reﬂektierte Intensita¨t
mehrerer Wellenla¨ngen betrachtet wird. Aus dem Spektrum kann dann die Schichtdicke lo-
kal sehr genau bestimmt werden. Dazu ist es jedoch wichtig, dass der wellenla¨ngenabha¨ngige
Brechungsindex und bei Schichtsystemen die Dicke des Pseudosubstrates bekannt sind.
Photolumineszenz
Eine Methode, um insbesondere optisch aktive, aber auch reine Halbleiterschichten mit
direkter Bandlu¨cke zu charakterisieren, sind Lumineszenzmessungen. Hierzu werden Elek-
tronen aus dem Valenzband in das Leitungsband angeregt und emittieren bei der folgenden
Rekombination mit dem zuvor erzeugten Loch ein Photon, dessen Energie der Bandlu¨cke
entspricht. Die Anregung kann hierbei durch einen Laser, einen Elektronenstrahl oder
durch Ro¨ntgenstrahlung erfolgen. Essentiell ist hierbei, dass die Energie der Anregungs-
quelle gro¨ßer als die Bandlu¨cke des untersuchten Materials ist. Je nach Anregung spricht
man von Photolumineszenz (PL), Kathodolumineszenz (CL) oder Ro¨ntgenﬂuoreszenz. Um
Aufschlu¨sse u¨ber die Probe zu erhalten, wird das emittierte Licht durch ein Spektrometer
analysiert, um dann einzelnen Intensita¨tsmaxima eine Quelle zuzuordnen. Als erste Quelle
ist der direkte U¨bergang zwischen Leitungs- und Valenzband zu nennen, dessen Energie
der Bandlu¨cke entspricht. Je ho¨her die kristalline Qualita¨t des Materials ist, desto intensi-
ver ist auch die Lumineszenz, da es umgekehrt an Gitterfehlern zu einer nicht strahlenden
Rekombination von Elektron und Loch kommen kann. Weiterhin fu¨hren Mikrospannungen
zu einer Modulation der Bandlu¨cke, so dass die Linie breiter wird. Bestimmte Gitterfehler,
wie z.B. Ga-Vakanzen und Verunreinigungen durch Kohlenstoﬀ in GaN, fu¨hren hingegen
zu strahlenden U¨berga¨ngen, die sich als gelbe Defektlumineszenz zeigen. Das gro¨ßte Au-
genmerk liegt jedoch in der Regel auf der Lumineszenz, die von optisch aktiven Regionen
wie Quatenﬁlmen und Quantenpunkten hervorgerufen werden. Durch die Wahl der Mate-
rialkomposition und durch den mit der Reduktion der Dimension einhergehende Ladungs-
einschluss werden die Ladungstra¨ger in dieser Region lokalisiert, was dazu fu¨hrt, dass sich
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die U¨bergangswahrscheinlichkeit erho¨ht.
In der Arbeitsgruppe steht ein PL-Aufbau zur Verfu¨gung, der als Anregungsquelle einen
HeCd-Laser besitzt, der Licht mit einer Energie von 3,815 eV emittiert, was einer Wel-
lenla¨nge von 325 nm entspricht. Diese Energie reicht folglich nicht aus, um Elektronen im
AlN in das Leitungsband anzuregen und so den Bandkantenu¨bergang bei 6,2 eV bzw. 208
nm fu¨r Bulkmaterial [80] und dicke Schichten [81] sichtbar zu machen. Weiterhin ist es
schwierig, die Lumineszenz von GaN Quantenpunkten zu analysieren, da das Spektrum
des Lasers auch Ausla¨ufer zu geringeren Energien hat, die nicht von der AlN-Probe absor-
biert werden und so eine zu erwartende Lumineszenz zwischen 3,3 eV und 3,6 eV u¨berlagern
[82–84].
Kathodolumineszenz
Durch die Methode der Kathodolumineszenz lassen sich in Verbindung mit einem REM
lokal aufgelo¨ste Messungen durchfu¨hren, so dass einzelne Emissionen bestimmten Regionen
wie Stufenkanten, Rissen oder anderen dreidimensionalen Strukturen zugeordnet werden
ko¨nnen. Da diese Methode jedoch nicht in Bremen zur Verfu¨gung steht, wurde nur an
einer Probe eine Messung durch Christian Tessarek am Max-Planck-Institut fu¨r die Physik
des Lichts, Erlangen durchgefu¨hrt. Da der verwendete Detektor jedoch nur bis 300 nm
empﬁndlich ist, konnte auch hier keine direkte Lumineszenz des Bandu¨berganges detektiert
werden.
2.3.5 Bestimmung der Kristallpolarita¨t
Wie in Abschnitt 1.2Materialsystem der Gruppe-III-Nitridesection.1.2 beschrieben, besitzt
AlN eine polare Achse entlang der c-Richtung. Je nachdem ob die senkrechten Bindungen
von einem Metallatom zu einem Stickstoﬀatom verlaufen oder umgekehrt, spricht man von
Metall-polarem oder N-polarem Material. Auf Grund der unterschiedlichen elektronischen
Konﬁguration wirkt sich die Polarita¨t stark auf die Leistungsfa¨higkeit optoelektronischer
Bauelemente aus. Es ist daher von großem Interesse, die Polarita¨t des Materials zu bestim-
men. Hierzu kann zum einen die Transmissionselektronenmikroskopie verwendet werden,
bei der durch kovergente Elektronenstrahl-Beugung (CBED) die Polarita¨t bestimmt wer-
den kann. Dieses fu¨r GaN etablierte Verfahren ist jedoch fu¨r AlN deutlich aufwa¨ndiger, da
die Diﬀerenz der Atommassen von Aluminium und Stickstoﬀ geringer ist und der Kontrast
damit geringer ausfa¨llt. Erfolgreich wurde diese Technik jedoch von Wu et al. [85] und
Jasinski et al. [32] zur Bestimmung der Polarita¨t von Inversionsdoma¨nen verwendet. Eben-
falls wurde CBED von Ku¨ller et al. [86] eingesetzt, um Inversionsdoma¨nen zu untersuchen.
Weiterhin wurde gezeigt, dass auf Grund der geringeren Wachstumsrate N-polare Bereiche
große Lo¨cher in der Oberﬂa¨che bilden bzw. Al-polare Regionen als erhabene Inseln von
einigen 10 nm Ho¨he erscheinen.
Eine weitere Methode zur Bestimmung der Polarita¨t stellt nasschemisches A¨tzen dar. Fu¨r
GaN ist bekannt, dass Metall-polares Material schneller wa¨chst und gegenu¨ber a¨tzen in
KOH Lo¨sung deutlich stabiler ist. Von Jasinski et al. [32] wurde gezeigt, dass dies auch fu¨r
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AlN gilt. In der Arbeit wurden 500 nm dicke AlN Schichten mittels TEM untersucht und
einzelne Bereiche mittels CBED als Metall-polare Inversionsdoma¨nen identiﬁziert. Durch
nachfolgendes A¨tzen fu¨r 30 s in 50%-iger KOH-Lo¨sung bei 80 ◦C, wurden N-polare Bereiche
fast vollsta¨ndig entfernt und Metall-polare Bereiche nur minimal angegriﬀen.
Fu¨r die in dieser Arbeit untersuchten Proben wurde auf eine Bestimmung der Polarita¨t mit-
tels TEM verzichtet und stattdessen die Oberﬂa¨chenmorphologie nach einer Behandlung
mit heißer KOH-Lo¨sung untersucht. Wie in Abbildung 2.32REM-Aufnahme A¨tztestﬁgure.caption.60
zu sehen, wurde die Oberﬂa¨chenmorphologie nicht beeinﬂusst und auch die Rauheit bleibt
konstant. Zu erkennen ist hingegen, dass unregelma¨ßige Kristalle, die vermutlich an Ver-
unreinigungen des Substrat entstehen, entfernt werden. Das entstehende Loch wird dann
aufgeweitet und erha¨lt eine hexagonale Form, da die A¨tzrate von der Kristallrichtung
abha¨ngig ist. Eine entsprechende Aufweitung wurde auch an den kleinen Lo¨chern beob-
achtet, wie sie in den Abschnitten 4.2Experimentelle Ergebnisse zum Einﬂuss verschie-
dener Parametersection.4.2 und 5.2Experimentelle Ergebnisse zum Einﬂuss verschiedener
Parametersection.5.2 gezeigt werden. Es ist also davon auszugehen, dass die Schichten Al-
polar sind und keine Inversionsdoma¨nen besitzen, die die Oberﬂa¨che erreichen.
Abb. 2.32: REM-Aufnahmen von einer Probe nach A¨tzen in KOH-Lo¨sung. a) Direkt nach
Wachstum, b) Probe nach 30 s a¨tzen, c) Probe nach 120 s a¨tzen
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Kapitel 3
Bestimmung von Versetzungsdichten
Fu¨r die Herstellung elektrisch betriebener Bauelement ist es wichtig, Substrate mit einer
mo¨glichst geringen Dichte an Versetzungen zu erhalten, da es an diesen zu nichtstrahlender
Rekombination kommen kann und die Leitfa¨higkeit eingeschra¨nkt ist. Fu¨r die Optimierung
des Wachstums ist es somit von Interesse abzuscha¨tzen, welchen Einﬂuss einzelne Parame-
ter auf die Versetzungsdichten haben. Da eine direkte Bestimmung, z.B. mittels TEM, fu¨r
eine große Menge an Proben nicht praktikabel ist, gibt es einige Ansa¨tze, die Versetzungs-
dichte durch HRXRD-Messungen abzuscha¨tzen. Dabei besteht jedoch dass Problem, dass
die Dichte in der Regel u¨berscha¨tzt wird und mehrere u¨berlagerte Eﬀekte zur Verbreiterung
der Reﬂexe fu¨hren. Im folgenden Kapitel soll daher anhand einiger Proben aufgezeigt wer-
den, welche Probleme auftreten und inwieweit eine Abscha¨tzung von Versetzungsdichten
fu¨r AlN-Schichten aus HRXRD-Messungen mo¨glich ist.
3.1 Auswertung symmetrischer und asymmetrischer
Reflexe
Generell fu¨hren alle Formen von Gitterfehlern zu einer Verbreiterung der Ro¨ntgenreﬂexe,
wobei der Einﬂuss von der Art des Fehlers und auch dem betrachteten Reﬂex abha¨ngt.
Wie im Abschnitt 2.2.4Auswertungsmo¨glichkeiten der Ro¨ntgenmessungensubsection.2.2.4
beschrieben, wurden alle Messkurven mittels einer Pseudo-Voigt-Funktion 2.16Analyse der
Reﬂexformequation.2.2.16 analysiert, um die Halbwertsbreite zu bestimmen. Diese wurden
dann direkt zur weiteren Auswertung verwendet oder fu¨r die Berechnung der Messgenau-
igkeit bei Positionsbestimmungen verwendet.
Symmetrische Reflexe
In Abbildung 3.1Exemplarischer WH-Plotﬁgure.caption.62 ist ein Williamson-Hall-Plot fu¨r
einige Proben dargestellt, die sich stark in ihrer Qualita¨t unterscheiden. Zum einen ist zu
erkennen, dass die HWB in deutlich verschiedenen Bereichen liegen und zum anderen, dass
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Abb. 3.2: Auftragung der HWB ver-
schiedener Reﬂexe gegen den Winkel α
zwischen Netzebene und Oberﬂa¨che. Als
Quadrate HWB des φ-Scans und als
Punkte HWB des ω-Scans. Farblich un-
terschieden die Messwerte einer gepulst
hergestellten Probe und kontinuierlich
hergestellten Proben auf Substraten mit
und ohne Fehlschnitt. HWB fu¨r α=90◦
durch GI-Messung am 112¯0 Reﬂex be-
stimmt und im Fit nicht beru¨cksichtigt.
Intensita¨t, die eine bessere Statistik erlaubt. Nachteilig ist hingegen, dass kein direkter
Zugang zur Stufenversetzungsdichte besteht.
Fu¨r die meisten Untersuchungen in dieser Arbeit wurde daher die HWB des 303¯2 Reﬂe-
xes verwendet, um die Verdrehung und die daraus abzuleitende Stufenversetzungsdichte
(EDD) zu bestimmen. Dazu wurde das in Abschnitt 2.2.4Auswertungsmo¨glichkeiten der
Ro¨ntgenmessungensubsection.2.2.4, Gleichung 2.24Analyse asymmetrischer Reﬂexeequation.2.2.24
beschriebene Verfahren verwendet. Dabei wurde eine Messgenauigkeit von 3% angenom-
men, die sich als mittlere Abweichung ergibt, wenn eine Messkurve durch verschiedene
Fitkurven angena¨hert wird.
Fu¨r einige Proben wurden zusa¨tzlich die HWB mehrerer Reﬂexe aufgenommen und gegen
den Netzebenenneigungswinkel α aufgetragen. Ein entsprechender Graph ist in Abbildung
3.2Graph ω-HWB vs. Netzebenenneigungswinkelﬁgure.caption.63 zu sehen. Prinzipiell ge-
ben die Messwerte der Rockingkurven und der Φ-Scans den Verlauf wieder, der auch von
Heinke et al. fu¨r GaN-Schichten beobachtet wurde. Weiterhin sind Ausgleichskurven nach
Gleichung 2.23Analyse asymmetrischer Reﬂexeequation.2.2.23 eingezeichnet, wobei ledig-
lich die Messwerte mit α < 90◦ beru¨cksichtigt wurden. Weiterhin wird fu¨r die gestrichelte
Kurve die Annahme einer dominierenden Verbreiterung durch Verdrehung und fu¨r die
durchgezogene Kurve einer Verbreiterung durch Verkippung der Kristallite angenommen.
Fu¨r die konventionell hergestellten Proben ist zwischen den Kurven nur ein minimaler
Unterschied zu erkennen, wohingegen insbesondere der Messwert des 112¯0 Reﬂexes der
gepulst hergestellten Probe besser durch den Fit fu¨r dominierende Verkippung angena¨hert
wird. Dies ist durchaus plausibel, da die untersuchte Probe keine spekula¨re Intensita¨t zeigt.
Weiterhin ist festzustellen, dass die HWB des 112¯0 Reﬂexes leicht unterhalb des Fits, aber
vor allem deutlich unterhalb der Φ-HWB des 303¯2 Reﬂexes liegt. Die Abweichung zum Fit
wurde auch von Laﬀord et al. [63] beobachtet, die GaN-Schichten untersucht haben. Die
Abweichung zwischen der 303¯2 und der 112¯0 HWB wurde dort jedoch nicht untersucht,
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Verwunderlich ist hingegen die Variation der HWB mit der Orientierung bezu¨glich Φ
im rechten Graph. Sie stimmen fu¨r die Messung 2 zwar im Rahmen der Messgenauigkeit
u¨berein, aber zu erwarten sind eigentlich konstante Werte fu¨r alle Ausrichtungen oder glei-
che Werte fu¨r gegenu¨berliegende Orientierungen. Eine Erkla¨rung fu¨r dies Verhalten ist zum
einen, dass je nach Orientierung verschiedene Bereiche der Probe beleuchtet werden und
so u¨ber verschiedene Kristallqualita¨ten gemittelt wird. Zum anderen kann das Wachstum
durch den Fehlschnitt der Substrate beeinﬂusst sein. Dieser betra¨gt bei der untersuchten
Probe 1,2◦ und liegt entlang der Orientierung fu¨r Φ = 0.
Alle diese Eﬀekte tragen auf jeden Fall dazu bei, dass die Stufenversetzungsdichte fu¨r die
meisten variierten Parameter keinen klaren Trend zeigt. Den gro¨ßten Einﬂuss hat sicher-
lich der Umstand, dass die meisten Messungen ohne erneutes Einmessen mit Analysator
durchgefu¨hrt wurden. Der zweitsta¨rkste Faktor sind die lokalen Unterschiede, die verdeut-
lichen, dass das Wachstum stark von den Parametern Temperatur und Gasﬂuss abha¨ngig
ist. Die Stufenversetzungsdichte stellt somit eine Messgro¨ße dar, die zwar Hinweise auf eine
Vera¨nderung der Kristallqualita¨t gibt aber lediglich eine qualitative Auswertung zula¨sst.
3.2 Reziproke Gitterkarten
Wie von Heinke et al. [70, 73] und Vickers et al. [72] beschrieben, la¨sst sich aus der Verbrei-
terung und der Orientierung von Reﬂexen in reziproken Gitterkarten abscha¨tzen, ob diese
eher durch eine eingeschra¨nkte laterale Koha¨renzla¨nge oder Verkippung der Kristallite her-
vorgerufen wird. In Abbildung 3.4Reziproke Gitterkartenﬁgure.caption.67 sind RSM des
101¯5 und des 112¯4 Reﬂexes zweier Proben dargestellt, die sich in der Wachstumsmethode
und der kristallinen Qualita¨t unterscheiden. Die Probe g2134 (links) wurde in gepulstem
Wachstumsmodus hergestellt und zeigt einen ausgepra¨gten spekula¨ren Reﬂex. Die Probe
g2545a (rechts) wurde dagegen in konventionellem Wachstum hergestellt und zeichnet sich
durch eine geringe HWB des 303¯2 Reﬂexes aus.
Ein erster Unterschied besteht in den maximalen Intensita¨ten, die teilweise durch die ver-
schiedenen Schichtdicken von ca. 400 nm bzw. 1300 nm zu erkla¨ren sind. Weiterhin ist
festzustellen, dass die Reﬂexe der linken Probe weniger geneigt sind und der Winkel mit
steigendem α noch abnimmt. Die Verbreiterung des Reﬂexes ist somit hauptsa¨chlich durch
die Gro¨ße der Kristallite bedingt, die wenig gegeneinander verkippt scheinen. Dies besta¨tigt
die Annahme, die dem alternativen Mosaikblock-Modell zu Grunde liegt, das im Abschnitt
2.2.4Alternatives Mosaikmodellsection*.51 vorgestellt wurde, um den scharfen Reﬂex in
einigen Rockingkurven zu erkla¨ren.
Die RSM der Probe g2545a zeigen dagegen eine sta¨rkere Verkippung der Ellipse, die mit
steigendem α zunimmt, was eine dominierende Verbreiterung durch Verdrehung und Ver-
kippung der Kristallite anzeigt. In Abbildung 3.5Reziproke Gitterkartenﬁgure.caption.67
sind Karten des 202¯5 und des 213¯3 Reﬂexes zu sehen, deren Netzebenen einen Winkel von
36,5◦ und 58,5◦ mit der Oberﬂa¨che einschließen. Fu¨r den 202¯5 Reﬂex liegt die Neigung
der Ellipse im zu erwartenden Bereich, dagegen ist die Neigung des 213¯3 Reﬂexes wieder
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Abb. 3.4: Reziproke Gitterkarten des 101¯5 und des 112¯4 Reﬂexes. Probe g2134 gepulst
hergestellt und zeigt spekula¨ren Reﬂex in 0002-Rockingkurve.
Abb. 3.5: Reziproke Gitterkarten der Reﬂexe 101¯5, 112¯4, 202¯5 und 213¯3. Probe g2545a
wurde konventionell hergestellt und zeichnet sich durch geringe Versetzungsdichten aus.
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Fu¨r einige Proben wurden auf diese Weise die Reﬂexe 101¯0, 202¯0, 303¯0 und 112¯0 unter-
sucht und die Versetzungsdichten mit den zuvor aus asymmetrischen Reﬂexen bestimmten
verglichen. Um den Einﬂuss des Einfallswinkes αi zu untersuchen, wurden fu¨r den 101¯0 Re-
ﬂex unter verschiedenen ψ-Orientierungen die Bragg-Position und die Halbwertsbreite der
Rockingkurve bestimmt (Abbildung 3.6Graph Braggposition vs. Psi-Positionﬁgure.caption.68).
Die 2θ-Werte steigen mit ψ erst an und fallen danach wieder, was dadurch zu erkla¨ren ist,
dass der Netzebenenabstand bei schra¨gem Einfall gro¨ßer erscheint. Fu¨r die ideale Ausrich-
tung stimmt der Wert jedoch gut mit dem fu¨r eine unverspannte Schicht zu erwartenden
u¨berein. Die Halbwertsbreite des ω-Reﬂexes ist hingegen in einem großen Bereich konstant,
so dass verla¨ssliche Messwerte zu erwarten sind, auch wenn die Orientierung bezu¨glich ψ
nicht ideal ist.
In der Abbildung 3.7Graph 2θ/ω-Scaﬁgure.caption.68 sind 2θ/ω-Scans des 0002 und des
112¯0 Reﬂexes dieser Probe zu sehen. Beide Maxima liegen bei zu kleinen Werten, was
jedoch fu¨r den 112¯0 Reﬂex durch die Fehlorientierung zu erkla¨ren ist. Von Interesse ist
jedoch die Form der Kurve, die fu¨r den 0002 Reﬂex einen Ausla¨ufer zu kleinen Winkeln
zeigt, der durch Schichten mit verspannungsbedingt vergro¨ßerter c-Gitterkonstante zu er-
kla¨ren ist. Die a-Gitterkonstante muss in diesen Schichten folglich kleiner sein, was durch
den Ausla¨ufer zu gro¨ßeren Winkeln bei dem 112¯0 Reﬂex besta¨tigt wird.
A¨quivalent zu den 00l Reﬂexen lassen sich auch die h00 Reﬂexe in einem WH-Plot aus-
werten. Die Steigung entspricht dabei der Verdrehung der Kristallite und kann somit zur
Berechnung der Stufenversetzungsdichte verwendet werden, wobei in Gleichung 2.19Ana-
lyse symmetrischer Reﬂexeequation.2.2.19 der Burgers Vektor einer Stufenversetzung ver-
wendet werden muss. Einige so bestimmte Messwerte sind in Tabelle 3.1Messwerte und
resultierende Versetzungsdichten aus Untersuchung des 303¯2 und 101¯2 Reﬂexes und Mes-
sungen unter streifendem Einfall ausgewa¨hlter Proben. table.caption.69 zu sehen, in der
die durch verschiedene Methoden bestimmten Versetzungsdichten verglichen werden.
Generell ist festzustellen, dass die HWB der ω-Scans der hk0 Reﬂexe etwas gro¨ßer sind als
die des 303¯2 Reﬂexes, was auch zu erwarten ist. Entsprechende Werte sind im Graphen
3.2Graph ω-HWB vs. Netzebenenneigungswinkelﬁgure.caption.63 zu sehen. Die HWB des
303¯2 Φ-Scans ist hingegen etwas gro¨ßer, was dazu fu¨hrt, dass die daraus berechnete Stufen-
versetzungsdichte ebenfalls gro¨ßer ist als der Wert, der aus dem WH-Plot der h00 Reﬂexe
berechnet wurde.
In Tabelle 3.1Messwerte und resultierende Versetzungsdichten aus Untersuchung des 303¯2
und 101¯2 Reﬂexes und Messungen unter streifendem Einfall ausgewa¨hlter Proben. table.caption.69
sind die Messwerte und resultierenden Versetzungsdichten einiger Proben dargestellt. Auch
wenn sich die Werte je nach Methode unterscheiden, wird der Trend zwischen den einzelnen
Proben besta¨tigt.
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ProbeI HWB 303¯2 HWB 112¯0 SDD EDD Φ 303¯2 EDD WH
(arcsec) (arcsec) (cm−2) (cm−2) (cm−2)
ω Φ ω
g2134 † 2591 2509 2482 8,2·107 3,52·1010 I
g2542 * 1519 2337 2184 1,0·107 3,05·1010 2,59·1010
g2545a * 1122 1208 1195 4,4·107 8,15·109 7,57·109
g2545b 1281 1429 1077 1,7·108 1,14·1010
g2613 * 904 974 919 1,8·107 5,29·109 4,33·109
† gepulstes Wachstum, * 1◦ Fehlschnitt
Tab. 3.1: Messwerte und resultierende Versetzungsdichten aus Untersuchung des 303¯2 und
101¯2 Reﬂexes und Messungen unter streifendem Einfall ausgewa¨hlter Proben.
3.4 Untersuchung mittels TEM
In Abbildung 3.8TEMAufnahmenﬁgure.caption.70 sind TEM-Aufnahmen1 einer ca. 1300 nm
dicken Probe zu sehen, die mittels kontinuierlichem Wachstum hergestellt wurde und laut
HRXRD relativ geringe Versetzungsdichten hat (SDD = 1,4·107, EDD = 6·109 cm−2). Die
Lamelle wurde wie u¨blich entlang der [112¯0]-Richtung pra¨pariert, so dass die Aufnah-
men entlang [101¯0]-Richtung erfolgen. Die Dicke der Lamelle wurde mittels Z-Kontrast
bestimmt und ist mit ca. 140 nm recht hoch. Dies fu¨hrt dazu, dass teilweise mehrere
Versetzungen hintereinander liegen und im Bild nicht zwischen ihnen unterschieden wer-
den kann. Am oberen Bildrand ist gut der U¨bergang zum Platin zu erkennen, das zum
Schutz bei der Pra¨paration der Lamelle deponiert wurde. Unterhalb ist aber dennoch ei-
ne Scha¨digung durch die Pra¨paration zu erkennen, so dass aussagekra¨ftige Messungen
eher in der Mitte der Schichten erfolgen sollten. Der U¨bergang zum Substrat ist nur in
der Hellfeldaufnahme (HF) und einer Dunkelfeldaufnahme (DF) in Abbildung 3.8TEM
Aufnahmenﬁgure.caption.70a und c zu sehen. Man erkennt, dass die Versetzungsdichte
deutlich erho¨ht ist und bis zu einer Schichtdicke von 600 nm abnimmt.
Durch Ausza¨hlen der Versetzungen ergaben sich die Versetzungsdichten, die in Tabelle
3.2Versetzungsdichten einer im TEM untersuchten Probe, die sich durch geringe Verset-
zungsdichten auszeichnet. Ebenfalls angegeben die Versetzungsdichten, die mittels HRXRD
bestimmt wurden, und die Dichte von Lo¨chern, die aus SEM-Aufnahmen bestimmt wur-
de. table.caption.72 dargestellt sind. Wie zu erwarten, liegen diese u¨ber denen, die mittels
HRXRD bestimmt wurden.
In den Abbildungen 3.9TEM-Aufnahmen einer im gepulsten Modus hergestellten Probe.
a) Hellfeldaufnahme (alle Versetzungen sichtbar), b) 0002 Dunkelfeldaufnahme (Schrauben-
versetzungen sichtbar), c) 112¯0 Dunkelfeldaufnahme (Stufenversetzungen sichtbar)ﬁgure.caption.71
1Die TEM-Aufnahmen wurden in der Arbeitsgruppe Rosenauer von Marco Schowalter und Thorsten
Mehrtens angefertigt.
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Abb. 3.8: TEM-Aufnahmen von einer Probe mit relativ geringen Versetzugsdichten
laut HRXRD. Lamelle ca. 140 nm dick. a) Hellfeldaufnahme (Schrauben- und Stufen-
Versetzungen sichtbar), b) 0002 Dunkelfeldaufnahme (Schraubenversetzungen sichtbar),
c) 112¯0 Dunkelfeldaufnahme (Stufenversetzungen sichtbar).
Abb. 3.9: TEM-Aufnahmen einer im gepulsten Modus hergestellten Probe. a) Hellfeldauf-
nahme (alle Versetzungen sichtbar), b) 0002 Dunkelfeldaufnahme (Schraubenversetzungen
sichtbar), c) 112¯0 Dunkelfeldaufnahme (Stufenversetzungen sichtbar)
sind weiterhin TEM-Aufnahmen einer ca. 1 µm dicken Probe zu sehen, die mittels gepuls-
ter MOVPE hergestellt wurde. Diese hat eine noch ho¨here Dichte an Versetzungen, so
dass nur schwer zwischen einzelnen Versetzungen unterschieden werden kann. Auch hier
ist zu erkennen, dass die Dichte der Versetzungen zu Beginn des Wachstums ho¨her ist,
jedoch schon bei einer Dicke von 300 nm deutlich reduziert ist. Dies spricht dafu¨r, dass es
im gepulsten Wachstum durch eine ho¨here laterale Mobilita¨t schneller zum Ausheilen von
Defekten kommt.
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Methode Versetzungsdichte (cm−2)
Gesamt Schrauben Stufen
TEM I 1,3·1010 1,6·109 1,3·1010
HRXRD 1,4·107 6·109
SEM 5·106
Tab. 3.2: Versetzungsdichten einer im TEM untersuchten Probe, die sich durch geringe
Versetzungsdichten auszeichnet. Ebenfalls angegeben die Versetzungsdichten, die mittels
HRXRD bestimmt wurden, und die Dichte von Lo¨chern, die aus SEM-Aufnahmen be-
stimmt wurde.
3.5 Untersuchung mittels REM
Die Rasterelektronenmikroskopie eignet sich in der Regel nicht zur direkten Bestimmung
von Versetzungsdichten, da diese an der Probenoberﬂa¨che nicht sichtbar sind. Weiterhin ist
auch die Untersuchung von Bruchkanten, wie sie z.B. bei GaAs verwendet wird, nicht prak-
tikabel. Auf Grund der Verdrehung zwischen Substrat und Schicht liegen die Bruchkanten
der hier untersuchten Proben nicht entlang einer niedrig indizierten Richtung der Schicht,
sondern entlang der [101¯0]-Richtung des Saphir-Substrats. Die Bruchkante der AlN-Schicht
ist daher sehr rau, so dass nicht zwischen Versetzungen und Kontrastunterschieden durch
die Orientierung der Facetten unterschieden werden kann.
Dennoch ko¨nnen aus REM-Untersuchungen Ru¨ckschlu¨sse u¨ber die interne Qualita¨t gezogen
werden. Bei nicht vollsta¨ndiger Koaleszenz kann die Gro¨ße der Kristallite bestimmt werden
und aus der Morphologie einer geschlossenen Schicht ko¨nnen weitere Ru¨ckschlu¨sse gezo-
gen werden. Auf Grund der unterschiedlichen Wachstumsraten von Metall- und Stickstoﬀ-
polarem Material, fu¨hren Inversionsdoma¨nen zu Inseln oder Lo¨chern. Durch zusa¨tzliches
A¨tzen in KOH-Lo¨sung wird die Sichtbarkeit dieser dann weiter erho¨ht, da Stickstoﬀ-polares
Material sta¨rker angegriﬀen wird.
Ein weiterer Parameter zur Einordnung der Schichtqualita¨t ist das Auftreten von Lo¨chern
oder Gra¨ben. Diese entstehen hauptsa¨chlich zwischen einzelnen Kristalliten durch eine
unvollsta¨ndige Koaleszenz. Bei den Lo¨chern ist jedoch auch ein Einﬂuss von Schrauben-
versetzungen nicht auszuschließen, da die Diﬀusion der Atome z.B. durch die Ausbildung
anderer Facetten gesto¨rt sein kann. Eine Schraubenversetzung fu¨hrt jedoch nicht zwingend
zur Ausbildung eines Loches, was daran zu sehen ist, dass die SDD guter Proben im Bereich
5 · 107 cm−2 liegt und die Dichte der Lo¨cher dieser Proben deutlich geringer als 1 · 107 cm−2
ist.
Ein Vorteil der Rasterelektronenmikroskopie ist, dass mit einem geringen Aufwand lokale
Untersuchungen durchgefu¨hrt werden ko¨nnen und so die Homogenita¨t des Wachstums
u¨berpru¨ft werden kann. Dabei ist die Dichte der Lo¨cher bis ca. 106 cm−2 zu bestimmen, da
diese bei einem Bildausschnitt gro¨ßer 10× 10 µm2 nicht mehr zu erkennen sind.
Weiterhin kann man aus dem Auftreten von Rissen in der Schicht Aussagen u¨ber den Grad
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der Verspannung bzw. einer Relaxation durch Rissbildung machen, die bei der Interpreta-
tion von Ro¨ntgenmessungen hilft.
3.6 Zusammenfassung
Einen großen U¨berblick erha¨lt man durch REM-Untersuchungen, wobei diese nur makro-
skopische Folgen der Versetzungen als Pits oder Korngrenzen aufzeigen und nur lokale
Einblicke gewa¨hren.
Demgegenu¨ber wird durch HRXRD-Untersuchungen ein relativ großer Teil der Probe (ca.
10mm2) in einer Messung untersucht und damit ein Mittelwert gebildet. Dabei muss wie-
derum beru¨cksichtigt werden, dass es zu einer U¨berscha¨tzung der Messwerte kommen kann,
wenn Bereiche verschiedener Qualita¨t im Bereich der Sonde liegen. Weiterhin ist es schwie-
rig zwischen einzelnen Faktoren zu unterscheiden, die zu einer Erho¨hung der HWB der
Reﬂexe fu¨hren. Insgesamt stellt die Ro¨ntgendiﬀraktometrie jedoch eine gute Methode dar,
mit geringem Aufwand Informationen u¨ber die Kristallqualita¨t zu erhalten.
Bezu¨glich der Interpretation der Messwerte ist festzuhalten, dass insbesondere bei Proben,
die spekula¨re Intensita¨t zeigen, die Bestimmung der Schraubenversetzungsdichte aus dem
WH-Plot nur eingeschra¨nkt gu¨ltig ist. Sie wird im Folgenden aber dennoch verwendet,
da im Gegensatz zur Analyse der ω-HWB des 0002 Reﬂexes, mehrere Reﬂexe untersucht
werden und somit verla¨sslichere Werte zu erwarten sind.
Bei der Betrachtung asymmetrischer Reﬂexe hat der 303¯2 gegenu¨ber dem 101¯2 Reﬂex den
Vorteil, dass stufenartige Versetzungen einen gro¨ßeren Anteil an der Verbreiterung haben.
Nachteilig ist hingegen die deutlich geringere Intensita¨t, die zu Problemen beim Einmessen
und folglich zu Messfehlern fu¨hren kann. Weiterhin fu¨hren lokale Qualita¨tsunterschiede zu
weiteren Verbreiterungen. All dies fu¨hrt dazu, dass die Stufenversetzungsdichte fu¨r viele
Probenserien keinen nachvollziehbaren Trend zeigt.
Den direkten Zugang zur EDD stellen die Messungen unter streifendem Einfall dar. Die-
se sind jedoch mit vertretbarem Aufwand nur bei Proben auf Substraten mit Fehlschnitt
mo¨glich, so dass diese Methode fu¨r die meisten in dieser Arbeit hergestellten Proben nicht
in Frage kommt.
Zusammenfassend ist festzustellen, dass die im Rahmen dieser Arbeit angegebenen Ver-
setzungsdichten nicht als absolute Werte zu sehen sind, sondern lediglich zum Vergleich
untereinander verwendet werden sollten.
Kapitel 4
Herstellung von AlN mittels
gepulster MOVPE
Im folgenden Kapitel sollen die Ergebnisse vorgestellt werden, die durch das gepulste
Wachstum erzielt wurden. Prima¨r geht es um die Herstellung dicker AlN-Schichten, die
potentiell als Pseudosubstrat bzw. Template dienen sollen. Im Abschnitt 4.1Stand der
Forschungsection.4.1 wird jedoch noch ein U¨berblick u¨ber die Techniken und Ergebnis-
se gegeben, die andere Arbeitsgruppen auf dem Gebiet des gepulsten Wachstums insbe-
sondere von AlN erzielt haben. Zur U¨bersicht beﬁndet sich eine Tabelle 4.1U¨bersicht der
Vero¨ﬀentlichungen zu gepulstemWachstum.table.caption.73 mit Eckdaten der Vero¨ﬀentlichungen
am Ende des Kapitels.
Weiterhin werden auch Ergebnisse pra¨sentiert, die bei der Herstellung von GaN-Nano-
strukturen / Quantenpunkten auf obigen AlN-Pseudosubstraten erzielt wurden. Da diese
ebenfalls durch gepulstes Wachstum hergestellt wurden, werden die Ergebnisse auch in
diesem Kapitel im Abschnitt 4.4GaN-Nanostrukturensection.4.4 behandelt.
4.1 Stand der Forschung
Wie bereits im Abschnitt 2.1.4Gepulstes Wachstumsubsection.2.1.4 erwa¨hnt, wurde das
gepulste MOVPE-Wachstum erstmals 1991 von Asif Khan et al. fu¨r GaN [87] und 1992
fu¨r AlN [50] vorgestellt. In Anlehnung an die Atomlagenabscheidung (ALE) wurde die Be-
zeichnung SALE bzw. spa¨ter PALE (swiched/pulsed atomic layer epitaxy) verwendet. Im
Gegensatz zu ALE wurden als Ausgangsstoﬀe Ammoniak und Triethylaluminium (TEAl)
verwendet, die nicht durch ein Plasma, sondern ausschließlich thermisch aktiviert wur-
den. In der Arbeit von Khan et al. werden bis zu 0,8µm dicke AlN-Schichten verglichen,
die bei 76Torr zum einen durch konventionelle Abscheidung bei 1000 ◦C und zum an-
deren durch SALE bei 450 ◦C und ebenfalls 1000 ◦C auf Saphir hergestellt wurden. Fu¨r
das gepulste Wachstum wurden die Ausgangsstoﬀe jeweils fu¨r eine Sekunde angeboten,
gefolgt von einer Sekunde Pause. Die Wachstumsrate betrug eine Monolage pro Zyklus
und war weitestgehend unabha¨ngig von der Temperatur und dem TEAl-Anteil in der
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Gasphase. Bezu¨glich HRXRD-Messungen zeigten die gepulsten Proben etwas geringere
ω-Halbwertsbreiten (180 arcsec) als die kontinuierlich gewachsenen Proben (312 arcsec).
Eine erneute Anwendung ﬁndet das PALE-Verfahren knapp 10 Jahre spa¨ter durch Zhang
et al. in der Gruppe von Asif Khan bei der Herstellung von AlInGaN und AlGaN-Schichten
bei 760 ◦C [88]. Zur Herstellung der quaterna¨ren Schichten wurden abwechselnd Ammo-
niakpulse und Pulse der einzelnen Metallorganika von jeweils 6 s La¨nge angeboten. Der
Indiumgehalt wurde dann durch die Anzahl der TMI-Pulse pro Zyklus variiert. Durch An-
passung der Flu¨sse wurde die Wachstumsrate auf 6 A˚ pro Zyklus eingestellt, was in etwa
2 Monolagen entspricht. Die totale Wachstumsrate betra¨gt damit, je nach verwendetem
Pulsschema, lediglich 26 - 45 nm/h, so dass die Abscheidung dicker Schichten kritisch ist.
Im Gegensatz dazu werden im Rahmen dieser Arbeit Wachstumsraten von 1 - 2 µm/h er-
reicht, so dass an dieser Stelle schon erwa¨hnt werden soll, dass das Wachstum nach einem
anderen Prinzip abla¨uft.
In derselben Arbeitsgruppe wurde PALE ebenfalls zur Herstellung von AlN/Al15Ga85N
Quantenﬁlmstapeln verwendet [81]. Die Proben bestehen aus einer 10 nm AlN-Puﬀerschicht
die bei 650 ◦C abgeschieden wird, und einer 100 - 300 nm dicken AlN-Schicht, die durch PA-
LE bei 1070 ◦C und einem V/III-Verha¨ltnis von ca. 100 hergestellt wird. Die Rauheit der
Schichten wird mit 5 A˚ angegeben und die 0002 Rockingkurve hat eine auﬂo¨sungsbegrenzte
Halbwertsbreite von 18 arcsec. An dieser Stelle ist jedoch anzumerken, dass die Kurve aus
einer sehr scharfen Spitze und einem breiten Untergrund besteht und daher die in Ab-
schnitt 2.2.4Auswertungsmo¨glichkeiten der Ro¨ntgenmessungensubsection.2.2.4 diskutier-
ten U¨berlegungen bezu¨glich der Schichtqualita¨t beru¨cksichtigt werden mu¨ssen. Dennoch
zeigen die Ro¨ntgenuntersuchungen an den Mehrfachquantenﬁlmen sehr scharfe Reﬂexe, was
auf glatte U¨berga¨nge und hohe Kristallqualita¨t hindeutet. Weiterhin zeigen Photolumines-
zenzmessungen eine Emission bei 208 nm fu¨r AlN ohne weitere Defektlumineszenz und bei
228 nm fu¨r die AlGaN-Quantenﬁlme, was eine Anwendung in UV-Emittern ermo¨glicht.
Fu¨r die Herstellung von AlGaN-Schichten bzw. fu¨r AlN/GaN-U¨bergittern wurde von Hiroki
et al. [89] ebenfalls gepulstes Wachstum eingesetzt, wobei hier die Bezeichnung FME (ﬂow
modulated epitaxy) verwendet wurde. Auf GaN-Templates wurden bei 1000 ◦C 3-4 nm di-
cke AlN-Schichten und bis zu 15 nm dicke GaN-Schichten vollverspannt aufgewachsen. Der
Aluminiumgehalt des Gesamtsystems (AlN/GaN U¨bergitter) wurde so zwischen 20% und
80% variiert. Die Wachstumsrate betrug wieder ca. eine Monolage pro Zyklus und war etwa
dreimal ho¨her als bei dem ebenfalls untersuchten kontinuierlichen Wachstum, was als ein
Indiz fu¨r eine ho¨here Eﬃzienz angesehen wurde. Weiterhin waren die durch das gepulste
Wachstum hergestellten Schichten atomar glatt und zeigten scha¨rfere Ro¨ntgenreﬂexe.
Fu¨r die Herstellung ca. 500 nm dicker AlN-Schichten wurde von Yang et al. das gepuls-
te Wachstum unter der Bezeichnung PI (pulse injection methode) verwendet [52, 53]. In
der Studie wurde zum einen die Qualita¨t von herko¨mmlich bei 1240 ◦C (HT) und 800 ◦C
(LT) hergestellten Schichten mit der Qualita¨t der bei 800 ◦C gepulst gewachsenen Schich-
ten verglichen und zum anderen wurde der Einﬂuss der Pulsla¨nge untersucht. Bezu¨glich
der Oberﬂa¨chenmorphologie waren die HT-Schicht und die gepulsten Schichten identisch,
wogegen die LT-Schicht eine deutlich erho¨hte Rauheit aufwies. Dieser Trend wurde in
Ro¨ntgenuntersuchungen besta¨tigt, in denen fu¨r erstere Proben wieder vergleichbare Cha-
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rakteristiken gemessen wurden und die LT-Proben Anzeichen polykristalliner Schichten
zeigten. Eine Sequenz des gepulsten Wachstums bestand in dieser Vero¨ﬀentlichung jeweils
aus einem 5 s Puls NH3 und einem TMAl-Puls, dessen La¨nge zwischen 2 s und 7 s variiert
wurde. Zwischen den Pulsen wurden jeweils fu¨r 1 s keine Reagenzien angeboten, um zu
gewa¨hrleisten, dass das Gasvolumen im Reaktor vollsta¨ndig ausgetauscht wurde. Durch
die La¨nge des TMAl Pulses ließ sich die Wachstumsrate zwischen 0,5 und 2 ML/Zyklus
variieren, wobei die beste Qualita¨t bei 1ML/Zyklus erreicht wurde. In der zweiten Studie
wurde weiterhin gezeigt, dass ein ho¨herer Partialdruck des TMAl, was einem geringeren
V/III-Verha¨ltnis entspricht, zu einer ho¨heren HWB der 0002 Rockingkurve fu¨hrt, gleich-
zeitig aber die HWB der 101¯2 Kurve deutlich zuru¨ckgeht. Weiterhin wurde gezeigt, dass
eine Spu¨lzeit von 1 s nach dem TMAl Puls die besten Proben bezu¨glich Rauheit und
Halbwertsbreite liefert. SIMS Messungen zeigten, dass die gepulsten und die HT Proben
weniger Sauerstoﬀ und Kohlenstoﬀ enthalten als die LT-Proben und dass die La¨nge des H2
Spu¨lschritts keinen Einﬂuss auf den Wasserstoﬀanteil hat.
Zur Herstellung von Metall- und Stickstoﬀ-polarem AlN wurde von Takeuchi et al. wieder-
um ein anderes Pulssytem verwendet [51, 54], bei dem die eigentliche Festlegung der Pola-
rita¨t durch die Nukleation geschieht. Fu¨r N-polares Material wurde nach einer Hochtem-
peraturnitridation eine wenige Nanometer dicke AlN-Schicht abgeschieden, die dann bei
1180 ◦C im gepulstem Modus mit Spu¨lschritten u¨berwachsen wurde. Die Al-polaren Schich-
ten wurden hingegen vollsta¨ndig bei 1180 ◦C hergestellt, wobei das Wachstum mit einer
ca. 20 nm dicken, kontinuierlich gewachsenen Puﬀerschicht beginnt. Dabei ist es essentiell
dass NH3 und TMAl gleichzeitig angeboten werden, da sonst starke Variationen in der
Schichtqualita¨t und Polarita¨t auftreten. Als weitere Ursachen fu¨r diese Variationen werden
ebenfalls Unterschiede im Zustand des Reaktors zugeordnet, die jedoch nicht genau spezi-
ﬁziert werden ko¨nnen.
Im eigentlichen Schichtwachstum werden dann zeitweise beide Reagenzien angeboten, dann
erst fu¨r einige Sekunden NH3 abgeschaltet und danach TMAl, wobei der NH3 Fluss wie-
der hergestellt ist. Die geringsten Halbwertsbreiten konnten dabei erzielt werden, wenn
die erste Phase 2 s betra¨gt und die folgenden 3 s bzw. 2 s, was zu einer Wachstums-
rate von 0,5ML/Zyklus fu¨hrt. AFM Aufnahmen zeigen weiterhin atomare Stufen und
CL-Untersuchen eine starke Lumineszenz des AlN bei 6 eV und eine breite Lumineszenz
zwischen 3 eV und 4 eV, die Verunreinigungen durch Sauerstoﬀ zugeordnet wurden. CL-
Messungen der N-polaren Proben werden hingegen nicht pra¨sentiert. Sie zeigen jedoch eine
ko¨rnige, deutlich rauere Oberﬂa¨che und ebenfalls eine ho¨here Dichte an Versetzungen.
Ein kombinierter Ansatz aus gepulstem und konventionellem Wachstum wurde zum einen
von Paduano et al. [90] verwendet, die lediglich eine 25 nm dicke Puﬀerschicht durch TMAl-
Pulse von 15 s bei konstantem NH3 Fluss abscheiden. Zum anderen verwenden Hirayama et
al. [91, 92] einen Ansatz aus gepulstem und kontinuierlichem Wachstum fu¨r die Herstellung
eines AlN Pseudosubstrats zur Realisierung einer UV emittierenden Leuchtdiode mit ei-
ner AlGaN-Schicht als aktive Region. Nach der Abscheidung einer AlN Nukleationsschicht
wird bei Temperaturen zwischen 1200 ◦C und 1300 ◦C eine 300 nm dicke AlN-Schicht in
gepulstem Modus abgeschieden. Dabei ist der TMAl Fluss konstant und der NH3 Fluss
wird fu¨r 5 s bzw. 3 s dazu- / abgeschaltet. Die so entstandene raue Schicht wird dann mit
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einer 1300 nm dicken Schicht im kontinuierlichen Wachstumsmodus u¨berwachsen, was zu
glatten Oberﬂa¨chen fu¨hrt. Fu¨r die Herstellung der Pseudosubstrate wird dann noch ein-
mal ein Stapel aus gepulstem und kontinuierlichem AlN abgeschieden. Mit zunehmender
Dicke sinkt die Halbwertsbreite des 101¯2 Reﬂexes von 2160 arcse auf 550 arcsec, was auf
eine deutliche Reduzierung der Versetzungsdichte schließen la¨sst. Die Versetzungsdichte
der AlGaN-Schicht, der insgesamt 4,8 µm dicken AlGaN/AlN-Schicht, wurde mit EDD =
7,5·108 cm−2 und SDD = 3,8·107 cm−2 angegeben. Im Gegensatz zu den bisher genannten
Vero¨ﬀentlichungen ist die Wachstumsrate in der Arbeit von Hirayama et al. deutlich ho¨her
als 1ML/Zyklus und wird mit 600 nm/h angegeben, was einer Rate von 1,3 nm/Zyklus ent-
spricht. Das Wachstum ist somit deutlich verschieden zur ALE und den zuvor genannten
Vero¨ﬀentlichungen und entspricht eher dem Mechanismus, der auch den im Rahmen dieser
Arbeit angefertigten Proben zu Grunde liegt.
Ebenfalls fu¨r die Herstellung von Pseudosubstraten verwenden Chen et al. PLOG (pulsed
lateral overgrowth) [93]. In eine 300 nm dicke AlN-Schicht werden mittels reaktiven Io-
nena¨tzens Gra¨ben von 4 - 10 µm Breite gea¨tzt und anschließend bei 1150 ◦C u¨berwachsen.
Bei konstantem TMAl Fluss wird ebenfalls der NH3 Fluss fu¨r 6 - 12 s gepulst. Durch la-
terales U¨berwachsen der Gra¨ben mit einem Aspektverha¨ltnis von 3/1 konnten so glatte
Schichten erreicht werden, deren Versetzungsdichte in den Flu¨geln im Bereich 108 cm−2
liegt.
Generell unterscheiden sich die im Bereich des gepulsten Wachstums pra¨sentierten Ansa¨tze
in zwei Gruppen. In den erst genannten Vero¨ﬀentlichungen wird wa¨hrend eines Pulszyklus
meistens eine Monolage abgeschieden, so dass das Wachstum sehr a¨hnlich zum atomaren
Lagenwachstum ALE (engl. atomic layer epitaxy) ist. Dies ermo¨glicht die Abscheidung von
guten Schichten bei teilweise sehr geringen Temperaturen und damit die Herstellung von
stark Indium-haltigen Schichten. Allerdings ist die Wachstumsrate sehr gering, so dass das
Verfahren fu¨r die Herstellung dicker Pseudosubstrate ungeeignet ist.
Auf der anderen Seite stehen die zuletzt genannten Ansa¨tze, bei denen durch das pha-
senweise Anbieten der Reagenzien die Mobilita¨t des Aluminiums und damit die laterale
Wachstumsrate erho¨ht wird. Da hier die Wachstumsrate deutlich ho¨her als 1ML/Zyklus
ist, muss ein deutlich anderer Wachstumsmodus als beim ALE vorliegen. Dieses Wachs-






















Autor Name der Wachstum Temp. Besonderheiten Quelle Jahr
Methode (x / Zyklus) ( ◦C )
Khan et al. SALE, PALE 1ML 450-1000 Pulsla¨nge 1 s, 0002 HWB 180 arcsec [50, 87] 1991
Zhang et al. SALE 2ML 760 AlInGaN und AlGaN [88] 2001
Zhang et al. SALE
(switched atomic
layer epitaxy)
2ML 1070 AlN/AlGaN Quantenﬁlmstapel,
V/III=100, 0002 HWB=18 arcsec,
PL-Lumineszenz bei 208 und 228 nm
[81] 2002
Hikori et al. FME
(ﬂow modulated
epitaxy)
1ML 1000 GR: steigt durch Pulsen. AlN/GaN
U¨bergitter: Al-Gehalt zwischen 20 und
80% durch AlN-Dicke
[89] 2003
Yang et al. PI
(pulse
injection)
0,5-2ML 800 Vergleich mit kontinuierlich gew. AlN
bei 1240 ◦C , geringes V/III bes-
ser, Pulse 2-7 s, optimale Quali. bei
1ML/Zyklus, SIMS: Weniger O2 bei
gepulsten Proben und HT
[52, 53] 2007
Takeuchi et al. FM-MOCVD
(ﬂow modulated
MOVPE)
0,5ML 1180 N- und Al-polares Matrial durch
versch. Nukleation, u¨berlappende Pul-
se, CL bei 6, 3, 4 eV, N-polar: schlech-
tere OF
[51, 54] 2007
Paduano et al. 1150 Puﬀerschicht: NH3 konstant, TMAl-
Pulse 15 s, Variation: P, Rotationsge-
schwindigkeit
[90] 2002
Hirayama et al. NH3 pulse-ﬂow 1,3 nm 1200-1300 gepulste Puﬀerschicht kontinuierlich
u¨berwachsen (2x), deutlich reduzierte
SDD, EDD
[91, 92] 2007
Chen et al. PLOG
(pulsed lateral
overgrowth)
1150 U¨berwachsen strukturierter AlN-
Schichten. TMAl konstant, NH3
gepulst 6-12 s, GR lateral/verti. 1/3,
Versetzungen im Flu¨gel x·108 cm−2
[93] 2006
Tab. 4.1: U¨bersicht der Vero¨ﬀentlichungen zu gepulstem Wachstum.
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4.2 Experimentelle Ergebnisse zum Einfluss verschie-
dener Wachstumsparameter
Ziel dieser Arbeit ist es, dicke AlN-Schichten auf Saphir abzuscheiden, die als Pseudosub-
strat dienen ko¨nnen. Dabei ist es wu¨nschenswert, nach mo¨glichst kurzer Wachstumszeit
Schichten von hoher Qualita¨t zu erhalten. Das Wachstum wurde daher dahingehend opti-
miert, dass man Schichten mit einer geschlossenen Oberﬂa¨che erha¨lt, die eine mo¨glichst ho-
he kristalline Qualita¨t besitzen. Dazu wurden verschiedene Ansa¨tze zum Wachstumsstart,
der Einﬂuss des V/III-Verha¨ltnisses und der Pulsla¨nge sowie der Einﬂuss von Wachstums-
temperatur und Atmospha¨re untersucht.
Generell ist zu beachten, dass der verwendete Reaktor nicht fu¨r das gepulste Wachstum
speziﬁziert ist und am Rand der Regelparameter betrieben wurde. Zum einen wurden recht
große Gasﬂu¨sse zwischen Reaktor und Abgaslinie umgeschaltet, was dazu fu¨hrt, dass das
”
Makeup System“ nicht in der Lage ist Druckschwankungen im Reaktor zu verhindern. Zum
andern wurde die TMAl-Quelle bei einer erho¨hten Bubblertemperatur betrieben, um eine
ho¨here Konzentration der Metallorganika in der Gasphase zu erreichen. Die Temperatur
liegt zwar innerhalb der Speziﬁkation, aber es ist nicht auszuschließen, dass der tatsa¨chliche
molare Fluss vom berechneten Wert abweicht. Ebenso wurde die Heizung am oberen Limit
von 1070 - 1100 ◦C betrieben, da zum Zeitpunkt der Versuche noch kein hochtemperatur-
tauglicher Reaktor zur Verfu¨gung stand. Bei der Interpretation der Ergebnisse ist weiterhin
zu beru¨cksichtigen, dass teilweise Einzelproben der Serien nicht unmittelbar hintereinan-
der hergestellt wurden und es daher mo¨glich ist, dass Unterschiede bezu¨glich der Reaktor-
charakteristik vorgelegen haben.
4.2.1 Allgemeine Wachstumsparameter
Alle Proben, die im folgenden Kapitel vorgestellt werden, wurden in einem vertikalen
MOVPE-Reaktor mit Duschkopf hergestellt, wie er in Abschnitt 2.1.2Metallorganische
Gasphasenepitaxiesubsection.2.1.2 beschrieben wurde. Es wurden dabei fu¨r das gepulste
Wachstum keine speziellen A¨nderungen am System, wie die Verwendung anderer Ventile
oder Flussregler, die fu¨r schnelle Schaltvorga¨nge speziﬁziert sind, vorgenommen. Als Sub-
strat diente ausschließlich c-Saphir, also Saphir mit (0001)-Orientierung. Entsprechende 2′′
Wafer wurden in der Regel vor dem Wachstum in sechstel Stu¨cke gespalten, in deminera-
lisiertem Wasser gespu¨lt und anschließend kurz bei der Wachstumstemperatur ausgeheizt,
um potentielle Adsorbate zu entfernen.
Um die Reagenzien nur phasenweise anzubieten, wurde der entsprechende Tra¨gergasstrom
zwischen Reaktorlinie und Abgaslinie umgeschaltet, ohne dass der Fluss reduziert wurde.
Der dauerhafte Tra¨gergasstrom durch den Reaktor wurde konstant gehalten und betrug
10 slm (standard liter per minute). Wenn nicht anders angegeben, wurden die Proben unter
reiner Wasserstoﬀatmospha¨re bei einem Druck von 50Torr hergestellt. Der Fluss der Rea-
genzien betrug fu¨r NH3 (700 sccm =̂ 520 µmol/s) und fu¨r TMAl (100 sccm =̂ 1,26 µmol/s),
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4.2.2 Wachstumsstart
Fu¨r das Wachstum auf Fremdsubstraten stellt der Wachstumsstart bzw. die Nukleation
einen essentiellen Faktor dar. Wie im Abschnitt 2.1.5Wachstum von Aluminiumnitridsubsection.2.1.5
beschrieben, sind die bekannten Methoden, die fu¨r die Herstellung von GaN verwendet wer-
den, nicht erfolgversprechend, da AlN erst bei sehr hohen Temperaturen > 1300 ◦C subli-
miert [12]. Im Folgenden sollen daher alternative Ansa¨tze vorgestellt werden, die fu¨r den
Wachstumsstart verwendet wurden. Das eigentliche Schichtwachstum wurde in der Regel
bei 1070 ◦C und einem Pulsschema von (4/1/4/1) durchgefu¨hrt. Durch eine Wachstumszeit
von 1800 s wurden so Schichten mit einer Dicke von ca. 500 nm abgeschieden. Andernfalls
werden die Schichtdicken explizit genannt.
Nukleationsschichten
In Abbildung 4.2Einﬂuss des Wachstumsstart: Tieftemperaturnukleationﬁgure.caption.76
ist eine REM-Aufnahme einer Proben zu sehen, deren Wachstum mit einer bei 650 ◦C kon-
tinuierlich abgeschiedenen Nukleationsschicht begonnen wurde. Die Schicht besteht aus
la¨nglichen Kristalliten, die entlang von drei Richtungen orientiert sind. In der Abbildung
4.2Einﬂuss des Wachstumsstart: Tieftemperaturnukleationﬁgure.caption.76b ist ein Pols-
can des 101¯0 Reﬂexes zu sehen, der mit einer Integrationszeit von ca. 30 s aufgenommen
wurde. Die Reﬂexe sind somit sehr schwach, was auf eine geringe kristalline Qualita¨t hin-
deutet. Wie fu¨r c-orientierte AlN zu erwarten, sind sechs Reﬂexe fu¨r ψ ≈ 90◦ zu erkennen
(1). Weiterhin sind jedoch sechs Reﬂexe bei ψ ≈ 25◦ (2) und 12 sehr schwache Reﬂexe bei
ψ ≈ 60◦ zu erkennen (3). Dies la¨sst darauf schließen, dass sich prima¨r Kristallite mit 112¯0
Orientierung zur Oberﬂa¨che gebildet haben, was einer a-Fla¨chen Orientierung entspricht.
Die Kristallite fu¨hren ebenfalls zu den Reﬂexen unter ψ ≈ 90◦, die unter derselben Ori-
entierung bezu¨glich φ auftreten. Die 12 zusa¨tzlichen Reﬂexe beruhen entweder auf einer
weiteren, nicht im REM sichtbaren Phase oder stammen
von einem Reﬂex, der einen sehr a¨hnlichen Braggwinkel besitzt. Da die Untersuchung
symmetrischer Reﬂexe keine Intensita¨t zeigte, ist zu vermuten, dass kein Material mit c-
Orientierung vorliegt. Der Ansatz einer Tieftemperatur-Nukleationsschicht ist somit nicht
geeignet zur Herstellung homogener AlN-Schichten.
In den Abbildungen 4.3REM-Aufnahmen Variation Wachstumsstartﬁgure.caption.77a - c
sind weitere REM-Aufnahmen von Proben mit unterschiedlichem Wachstumsstart und
darauf folgender Abscheidung von ca. 330 nm AlN zu sehen. In Abbildung a ist eine Pro-
be zu sehen, die vor dem Schichtwachstum bei 1050 ◦C fu¨r 700 s nitridiert wurde. Diese
Schicht besteht aus einzelnen Kristalliten mit einer Gro¨ße von 100 - 300 nm, die teilweise
eine hexagonale Struktur und entsprechende Facetten auf der Oberﬂa¨che aufweisen. Als
weiterer Ansatz wurde bei der Probe in Abbildung b bei 1070 ◦C erst fu¨r 4 s nur TMAl
angeboten und dann fu¨r 20 s eine Puﬀerschicht in kontinuierlichem Modus abgeschieden.
Das Ergebnis ist eine glatte, geschlossene Oberﬂa¨che, die jedoch eine große Anzahl von
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Abb. 4.2: REM-Aufnahme einer Probe mit kontinuierlich abgeschiedener Nukleations-
schicht bei 650 ◦C (links). Polscan des 101¯0 Reﬂex der entsprechenden Probe (rechts).
Lo¨chern aufweist. Eine vergleichbare Oberﬂa¨che ergibt sich auch, wenn lediglich die Nu-
kleationsschicht abgeschieden wird, indem TMAl und NH3 zusammen angeboten werden
(Abbildungen 4.3REM-Aufnahmen Variation Wachstumsstartﬁgure.caption.77c).
Alle diese Proben wurden auch mittels HRXRD untersucht und zeigten deutliche Intensita¨t
der symmetrischen Reﬂexe, so dass davon auszugehen ist, dass die Schichten aus c-Fla¨chen
orientiertem AlN bestehen.
A¨tzversuche
In den Abbildungen 4.3REM-Aufnahmen Variation Wachstumsstartﬁgure.caption.77d - f
sind REM-Aufnahmen der daru¨ber abgebildeten Proben zu sehen, nachdem sie fu¨r 120 s
in heißer KOH Lo¨sung bei 80 ◦C gea¨tzt wurden. Wie im Abschnitt 2.3.5Bestimmung der
Kristallpolarita¨tsubsection.2.3.5 beschrieben, lassen sich so Lo¨cher besser sichtbar machen
und vor allem die Polarita¨t des Materials bestimmen.
Bei der Probe mit Nitridation bei 1050 ◦C wurden kleinere Kristallite vollsta¨ndig entfernt
und die verbleibenden Kristallite haben unregelma¨ßige Formen. Zum einen bieten die Kris-
tallite natu¨rlich eine große Oberﬂa¨che fu¨r den Angriﬀ und zum anderen liegt die Vermutung
nahe, dass, es sich um N-polares Material handelt.
Die Probe mit einer Metallisierung und der kontinuierlichen Nukleationsschicht zeigt hin-
gegen immer noch eine geschlossene Oberﬂa¨che, in der sich die Gro¨ße der Lo¨cher erho¨ht hat
und deren Form die hexagonale Kristallstruktur widerspiegelt. Dies ist darauf zuru¨ckzu-
fu¨hren, dass wie in Abschnitt 2.3.5Bestimmung der Kristallpolarita¨tsubsection.2.3.5 be-
schrieben, die A¨tzgeschwindigkeit abha¨ngig von der kristallographischen Richtung ist. Bei
der Probe in Abbildung b bzw. e ko¨nnten weiterhin Inversionsdoma¨nen vorliegen, die
Stickstoﬀ-polares Material enthalten, das deutlich schneller gea¨tzt wird, was die großen
Lo¨cher erkla¨ren wu¨rde.
In den Abbildungen 4.3REM-Aufnahmen Variation Wachstumsstartﬁgure.caption.77c bzw.
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Abb. 4.3: REM-Aufnahmen von Proben mit unterschiedlichem Wachstumsstart (a - c).
a) starke Nitridation bei 1050 ◦C,b) Metallisierung und kontinuierliche Nukleationsschicht
bei 1070 ◦C, c) kurze Nitridation und kontinuierliche Nukleationsschicht
d - f) REM-Aufnahmen der oben abgebildeten Proben nach A¨tzen in KOH-Lo¨sung (120 s,
80 ◦C).
f ist die Probe zu sehen, bei der vor dem Schichtwachstum eine leichte wenige Nanometer
dicke Nukleationsschicht in kontinuierlichem Modus bei 1070 ◦C abgeschieden wurde. Ver-
glichen mit der Oberﬂa¨che vor dem A¨tzen, hat sich die Anzahl der Lo¨cher nicht erho¨ht und
auch deren Gro¨ße ist weitestgehend gleich geblieben. Dies la¨sst darauf schließen, dass das
Material Al-polar ist und vor allem keine Inversionsdoma¨nen entha¨lt, die bis zur Oberﬂa¨che
reichen.
Direkter Wachstumsstart
In Abbildung 4.4REM-Aufnahmen Variation Wachstumsstartﬁgure.caption.80 sind REM-
Aufnahmen von Proben zu sehen, die ohne Nukleationsschicht direkt auf Saphir abgeschie-
den wurden. Der Unterschied zwischen den Proben besteht dabei in der Wahl des ersten
Pulses.
Das Wachstum von Probe a wurde mit einem NH3-Puls begonnen und das Wachstum von
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Abb. 4.4: REM-Aufnahmen von Proben mit Wachstumsstart ohne Nukleationsschicht. a)
Erster Puls NH3, b) erster Puls TMAl, c) erster Puls 14 s NH3.
Probe b mit einem TMAl-Puls. Ansonsten wurden die Proben nach dem exakt gleichen
Rezept hergestellt. Es ist zu erkennen, dass sich die Form der Lo¨cher von rund bis hexa-
gonal bei Probe a, zu la¨nglich bis dreieckig bei Probe b a¨ndert und sich die Dichte erho¨ht
(2·109 cm−2 ⇒ 5·109 cm−2). Das Angebot von TMAl zu Beginn des Wachstums fu¨hrt ver-
mutlich zu einer vermehrten Bildung von Wachstumskeimen, was zur Ausbildung kleinerer
Kristallite fu¨hrt. In Abbildung 4.4REM-Aufnahmen VariationWachstumsstartﬁgure.caption.80c
ist eine Probe zu sehen, bei der der erste NH3-Puls von 4 s auf 14 s verla¨ngert wurde, was
einer kurzen Nitridation entspricht. Die Dichte der Lo¨cher ist deutlich reduziert und be-
tra¨gt ca. 5·108 cm−2.
Ein deutlicher Einﬂuss des Wachstumsstarts bzw. des ersten Pulses ist auch in der Halb-
wertsbreite der Ro¨ntgenreﬂexe zu beobachten. In Abbildung 4.5Rockingkurven Variation
Wachstumsstartﬁgure.caption.81 sind die 0002 Rockingkurven dieser Proben zu sehen. Die
Halbwertsbreiten der Proben mit NH3-Start und Nitridation sind nahezu identisch, wohin-
gegen die HWB der Probe mit TMAl-Start um den Faktor 5 gro¨ßer ist. Dies besta¨tigt die
Annahme, dass die kristalline Qualita¨t geringer ist.
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Abb. 4.6: REM-Aufnahmen von Proben mit unterschiedlich langer Nitridation bei 1070 ◦C.
a) 5 s, b) 20 s, c) 120 s.
V/III-Verha¨ltnis variiert wird. Generell wird immer ein nominelles V/III-Verha¨ltnis ange-
geben, das sich analog zu Gleichung 2.2Metallorganische Gasphasenepitaxieequation.2.1.2
berechnet, indem es mit den Pulsla¨ngen t1, t3 skaliert wird:
V/III =
Fmol(NH3) · t1
Fmol(TMAl) · t3 . (4.1)
Abb. 4.7: REM-Aufnahmen von Proben, hergestellt bei durch Pulsla¨nge variiertem V/III-
Verha¨ltnis. a) V/III = 204, b) V/III = 509, c) V/III = 814.
In einer ersten Serie wurde die Pulsla¨nge beider Reagenzien zwischen 3 s und 6 s variiert,
wobei das V/III-Verha¨ltnis konstant bei 407 lag. Dies fu¨hrte weder bezu¨glich der Ober-
ﬂa¨chenmorphologie noch bezu¨glich der Breite der Ro¨ntgenreﬂexe zu einer systematischen
A¨nderung, so dass im Weiteren eine Pulsla¨nge von 4 s als Standardwert verwendet wurde.
Wie bereits erwa¨hnt, la¨sst sich durch die Pulszeiten auch das eﬀektive V/III-Verha¨ltnis
variieren. In Abbildung 4.7REM-Aufnahmen Variation V/III-Verha¨ltnisﬁgure.caption.84
sind SEM Aufnahmen von Proben zu sehen, die bei verschiedenen V/III-Verha¨ltnissen ab-
geschieden wurden. Da diese ohne Nitridation hergestellt wurden, ist die Dichte der Lo¨cher
86 KAPITEL 4. GEPULSTES WACHSTUM
deutlich ho¨her als bei Proben im vorigen Abschnitt. Es ist zu erkennen, dass die Dichte
mit steigendem V/III-Verha¨ltnis zunimmt und sich bei V/III = 800 eher la¨ngliche Lo¨cher
bilden. Weiterhin nimmt die Wachstumsrate linear um ca. 50% ab. Bezu¨glich der mittels
HRXRD bestimmten Versetzungsdichten ist kein eindeutiger Trend zu erkennen. Die ge-
ringsten HWB wurden allerdings bei einem V/III-Verha¨ltnis von 407 erzielt, so dass diese
fu¨r die meisten nachfolgend hergestellten Proben verwendet wurde.
Einfluss des Spu¨lschritts
Weiterhin wurde der Einﬂuss des zweiten Spu¨lschrittes t4 untersucht. In zwei Serien bei
leicht unterschiedlicher Temperatur und Nitridationszeiten ( Serie 1: 20 s und Serie 2: 5 s),
wurde dieser zwischen 1 und 4 s variiert. Wie man anhand von Abbildung 4.8Graph SDD
vs. La¨nge Spu¨lschrittﬁgure.caption.86 sehen kann, nimmt die Schraubenversetzungsdichte
(SDD) fu¨r Serie 2 leicht mit der Spu¨lzeit ab. Bei der hier nicht dargestellten Stufenverset-
zungsdichte (EDD) ist hingegen kein Trend zu sehen. Ein deutlicher Einﬂuss ist auch bei der
Dichte der Lo¨cher in Abbildung 4.9Graph Lochdichte vs. La¨nge Spu¨lschrittﬁgure.caption.86
zu erkennen, die von ca. 7·109 cm−2 auf 7·108 cm−2 reduziert werden konnte. Weiterhin ist
das Wachstum eﬀektiver, da sich die Wachstumsrate pro Zyklus um ca. 6% erho¨ht, was
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Abb. 4.13: REM-Aufnahmen von Proben, hergestellt bei zunehmendem Stickstoﬀanteil in
der H2-Atmospha¨re. Anteil N2 a) 0%, b) 25%, c) 50%.
Die Stufenversetzungsdichte zeigt hingegen fu¨r beide Serien keinen Trend und liegt im Be-
reich zwischen 2 - 10·1010 cm−2 (hier nicht gezeigt).
Im rechten Graphen ist die Wachstumsrate gegen das V/III-Verha¨ltnis aufgetragen. Mit
zunehmendem V/III-Verha¨ltnis sinkt die Wachstumsrate um ca. 50%, wobei auch hier eine
starke Streuung festzustellen ist. Zu erkla¨ren ist dies durch vermehrte Vorreaktionen in der
Gasphase, da mit steigendem NH3-Anteil die Wahrscheinlichkeit fu¨r ein Aufeinandertreﬀen
der Reagenzien steigt.
4.2.6 Einfluss von N2 in der Atmospha¨re
Wie bereits erwa¨hnt, wurden die Proben normalerweise in einer reinen Wasserstoﬀatmo-
spha¨re hergestellt. Im Folgenden soll nun der Einﬂuss eines erho¨hten Anteils von molekula-
rem Stickstoﬀ in der Atmospha¨re dargestellt werden. Die Proben wurden bei 1060 ◦C und
einem V/III-Verha¨ltnis von 407, Pulsschema (4/1/4/1), nach 10 s Nitridation hergestellt.
Je nach Probe wurde wa¨hrend des gesamten Wachstums bis zu 50% des Tra¨gergases durch
N2 ersetzt.
Wie man in Abbildung 4.13REM-Aufnahmen Variation N2 in Atmospha¨reﬁgure.caption.90
sehen kann, nimmt mit zunehmendem N2-Anteil die Dichte der Lo¨cher zu und es bilden sich
zusa¨tzlich la¨ngliche Gra¨ben. Bezu¨glich der Versetzungsdichten ist hingegen kein eindeuti-
ger Trend zu erkennen (Abbildung 4.14Graph GR, SDD vs. N2 Anteilﬁgure.caption.91).
Im rechten Graph ist zu sehen, dass die Wachstumsrate bis ca. 15% konstant ist und dann
um ca. 20% abnimmt.
Zu erkla¨ren ist der Eﬀekt durch die deutlich verschiedenen Wa¨rmekapazita¨ten und Visko-
sita¨ten vonWasserstoﬀ und Stickstoﬀ, die in Tabelle 2.1Ausgewa¨hlte Materialparameter fu¨r
Wasserstoﬀ, Stickstoﬀ und Ammoniak.table.caption.16 dargestellt sind. Dies fu¨hrt dazu,
dass unter Stickstoﬀatmospha¨re ein anderer Wa¨rmeu¨bertrag zwischen Heizung, Suszep-
tor und Reaktorwand stattﬁndet, so dass die Probe eine andere Temperatur besitzt. Die
ho¨here Viskosita¨t von Stickstoﬀ fu¨hrt dazu, dass sich eine dickere Grenzschicht u¨ber der
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Abb. 4.15: REM-Aufnahmen zum Einﬂuss der Wachstumstemperatur. a) 980 ◦C, b)
1020 ◦C, c) 1060 ◦C.
Abb. 4.16: Einﬂuss der Wachstumstemperatur auf die Morphologie bei einem V/III-
Verha¨ltnis von 157: a) 1050 ◦C, b) 1230 ◦C, c) 1230 ◦C in Vogelperspektive unter 38◦ auf-
genommen.
2·108 cm−2 zuru¨ck. Bezu¨glich der Versetzungsdichten (nicht dargestellt) ist ebenfalls ein
leichter Ru¨ckgang zu erkennen, wobei die Messwerte wieder sehr stark streuen.
Dies alles deutet darauf hin, dass bei geringen Temperaturen die laterale Wachstumsrate
eingeschra¨nkt ist und vorhandene Kristallite gleichma¨ßig in vertikaler Richtung wachsen.
Mit Erho¨hung der Temperatur steigt die Oberﬂa¨chenmobilita¨t der Addukte, was zu ei-
nem erho¨hten lateralen Wachstum fu¨hrt, so dass sich die Lu¨cken zwischen den Ko¨rnern
schließen. Da weiterhin die absolute Wachstumsrate in z-Richtung unabha¨ngig von der
Temperatur ist, kann man davon ausgehen, dass alle Edukte ab 980 ◦C vollsta¨ndig dissozi-
ieren und somit dem Schichtwachstum zur Verfu¨gung stehen. Wie zu erwarten, liefert eine
mo¨glichst hohe Wachstumstemperatur die besten Ergebnisse.
Dem gegenu¨ber stehen zwei Proben, die deutlich spa¨ter in einem modiﬁzierten Reaktor
hergestellt wurden. Diese wurden mit einem deutlich geringeren V/III-Verha¨ltnis von 157
bei 1050 ◦C bzw. vollsta¨ndig bei 1230 ◦C hergestellt. REM-Aufnahmen sind in Abbildung
4.16REM-Aufnahmen Variation Wachstumstemperaturﬁgure.caption.93 zu sehen. Die ers-
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Abb. 4.17: REM-Aufnahmen von Proben mit zunehmender Dicke: a) 250 nm, b) 400 nm,
c) 600 nm.
te Probe hat eine vergleichbare Morphologie und Versetzungsdichte wie die gerade be-
trachteten Proben und kann somit als Referenz gesehen werden. Dem gegenu¨ber besteht
die bei 1230 ◦C hergestellte Probe aus klar separierten Kristalliten. Entweder fu¨hrt die
deutlich erho¨hte Wachstumstemperatur wieder zu einem reduzierten lateralen Wachstum
und unterdru¨ckt die Koaleszenz von Kristalliten oder die Ursache fu¨r die unterschiedliche
Morphologie ist in der Nukleation zu suchen.
Eine reduzierte laterale Wachstumsrate ko¨nnte erkla¨ren, warum die in Abschnitt 4.2.5V/III-
Verha¨ltnissubsection.4.2.5 (Einﬂuss des V/III-Verha¨ltnisses) vorgestellten Probenserien Un-
terschiede in der Morphologie aufweisen. Es wa¨re somit mo¨glich, dass die Wachstumstem-
peratur der zweiten Serie tatsa¨chlich ho¨her war und die ideale Wachstumstemperatur in
einem sehr kleinen Bereich liegt.
Der Einﬂuss der Nukleation wurde bisher nicht weiter untersucht. Ein Ansatz hierfu¨r wa¨re
jedoch, das Wachstum bei 1230 ◦C zu beginnen und dann die Temperatur zu senken oder
umgekehrt die Nitridation und ein kurzes Schichtwachstum bei 1050 ◦C durchzufu¨hren und
dann bei 1230 ◦C die eigentliche Schicht abzuscheiden.
4.2.8 Einfluss der Probendicke
Fu¨r die Verwendung von AlN Schichten als Template ist es von Interesse, ab welcher
Dicke die Qualita¨t ausreichend ist, bzw. die Schicht relaxiert ist und sich der Verspan-
nungszustand nicht mehr signiﬁkant a¨ndert. Wie man anhand der REM-Aufnahmen in
Abbildung 4.17REM-Aufnahmen Variation Dickeﬁgure.caption.94 sehen kann, liegen bei
einer Schichtdicke von ca. 400 nm bereits glatte, geschlossenen Schichten vor, die jedoch
noch eine große Anzahl Lo¨cher aufweisen. Diese nimmt mit steigender Schichtdicke ab,
so dass ab 600 nm nur noch Lo¨cher in einer Dichte von < 5 · 106 cm−2 vorhanden sind.
Einen scheinbar gegenla¨uﬁgen Trend kann man hingegen aus den HRXRD-Messungen in
Abbildung 4.18Einﬂuss Schichtdicke auf SDD und Braggpositionﬁgure.caption.95 ablesen.
Die Schraubenversetzungsdichte ist bis ca. 550 nm konstant und nimmt dann linear zu. Die
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Abb. 4.19: Optische Unterschiede zwischen Proben, die nach dem Reaktorumbau herge-
stellt wurden. (g2136) vor Umbau, (g2214) gleiches Rezept wie g2136 nach Umbau,
(g2217) T = 1200 ◦C, (g2240) wie g2136, geringere Druckschwankung.
Modiﬁkation fu¨r ho¨here Wachstumstemperaturen wurde prima¨r eine andere, sta¨rkere Hei-
zung in den Reaktor eingebaut. Weiterhin wurde, auf Grund einer Leckage des Ku¨hlwasser-
systems, ein neuer, baugleicher Duschkopf eingebaut und ebenfalls wegen einer Fehlfunkti-
on die Steuereinheit der Druckregelung generalu¨berholt. Abgesehen von der Heizung, sollte
der Reaktor jedoch die gleichen Eigenschaften haben wie vor den Reparaturen. Fu¨r das
Wachstum von GaN-Pseudosubstraten traf dies auch weitestgehend zu, da lediglich einige
Temperaturen und Wachstumszeiten angepasst werden mussten.
Fu¨r das Wachstum von AlN zeigte sich jedoch, dass Proben, die nach dem Umbau herge-
stellt wurden, deutliche Unterschiede aufwiesen, obwohl die Parameter verwendet wurden,
die zuvor die besten Ergebnisse lieferten (P = 50Torr, T = 1100 ◦C, V/III = 407, Puls
(4/1/4/4)). Eine weitere Fehlerquelle stellten die Substrate dar, da einige Saphir Wafer aus
der verwendeten Charge verschmutzt waren, was zu weiteren Inhomogenita¨ten der Schich-
ten fu¨hrte.
Wa¨hrend des Wachstums war in der in situ Reﬂektometrie ein deutlicher Ru¨ckgang der
Intensita¨t festzustellen und ebenfalls war die Wachstumsrate um ca. 40% geringer. Op-
tisch unterscheiden sich die Schichten ebenfalls deutlich (Abbildung 4.19Fotos von Proben
nach Reaktorumbauﬁgure.caption.96). Die Oberﬂa¨che erscheint zwar immer noch spiegelnd
glatt, der Kristall ist aber deutlich dunkler bis hin zu schwarz. Mo¨gliche Erkla¨rungen
hierfu¨r ko¨nnten Defekte, Verunreinigungen oder Metall-Cluster sein, die zu einer Adsorpti-
on fu¨hren. Aufschluss daru¨ber ko¨nnten z.B. TEM-Aufnahmen oder eine Untersuchung mit-
tels Sekunda¨r-Ionen-Massen-Spektroskopie (SIMS) geben, die jedoch nicht durchgefu¨hrt
wurden. Stattdessen wurde versucht durch Variation der Wachstumsparameter die vor-
malige Qualita¨t zu erreichen. Eine Erho¨hung der Wachstumstemperatur fu¨hrte zu etwas
helleren Proben, die jedoch eher tru¨be erscheinen, was aber vermutlich auf die Verschmut-
zung der Wafer zuru¨ckzufu¨hren ist.
Im HRXRD liefern die dunklen Proben nur sehr schwache Signale, so dass teilweise nur der
0002 Reﬂex zu untersuchen ist. Da dieser auch sehr breit ist, kann man von einer recht ge-
ringen Kristallqualita¨t ausgehen. Dies wird ebenfalls durch die REM-Aufnahmen besta¨tigt,
96 KAPITEL 4. GEPULSTES WACHSTUM
die in Abbildung 4.20REM-Aufnahmen Variation Makeup Flussﬁgure.caption.97a-e zu se-
hen sind. Unter Standardparametern sind klar separierte Kristallite von einigen hundert
Nanometern Gro¨ße zu sehen. Durch eine Erho¨hung der Temperatur bildeten sich teilweise
glatte Bereiche, die jedoch eine Vielzahl von Inseln / Kristalliten enthalten.
Durch die Auswertung der sog. Logbuch-Dateien, in denen fu¨r alle Prozessparameter die
angestrebten und tatsa¨chlichen Werte gespeichert werden, war festzustellen, dass der Re-
aktordruck und ebenfalls der NH3-Fluss deutlich sta¨rker schwankten als vor dem Umbau
(siehe Abbildung 4.21In situ Kontrolle Druck, Flussﬁgure.caption.98a, b).
Es wurde daher versucht, durch A¨nderung der Regelparameter, den PID-Werte (Proporti-
onal-, Integral- und Diﬀerential-term) des Reaktordruckreglers, der Ventilstellung in Makeup-
System und durch manuelle Beta¨tigung des Makeup-Flusses die Druckschwankungen zu
reduzieren. Wie in Abbildung 4.21In situ Kontrolle Druck, Flussﬁgure.caption.98c zu se-
hen ist, konnten durch diese Maßnahmen die Druck- und Fluss-Schwankungen auf geringere
Werte als vor dem Umbau reduziert werden. Dies fu¨hrte zu einer Verbesserung der Schicht-
qualita¨t, die allerdings nicht die zuvor u¨blichen Werte erreichte.
REM-Aufnahmen einiger Proben sind in der Abbildung 4.20REM-Aufnahmen Variation
Makeup Flussﬁgure.caption.97a - c zu sehen. Optisch dunkel erscheinende Proben zeigen se-
parierte Kristallite und die schwarze Probe g2240 eher unfo¨rmige knollenartige Strukturen.
Eine Erho¨hung der Temperatur fu¨hrt weiterhin zu ﬂachen Inseln, deren Ra¨nder ausgefranst
sind (Abbildung4.20REM-Aufnahmen Variation Makeup Flussﬁgure.caption.97d).
Ebenfalls fu¨hrte eine Variation des Wachstumsstarts, das Wachstum auf Substraten ei-
ner andere Charge, so wie das Wachstum auf einem vor dem Umbau hergestellten AlN-
Template zu keinen deutlichen Verbesserungen. Ein Einﬂuss des Wachstumsstart und des
Substrats ist somit in diesem Falls als Ursache fu¨r das vera¨nderte Wachstum auszuschlie-
ßen.
Durch eine Erho¨hung des V/III-Verha¨ltnisses konnten wieder klare, helle Schichten her-
gestellt werden, die jedoch bezu¨glich der HRXRD-Untersuchungen eine schlechte Qualita¨t
aufweisen und im REM eine sehr ko¨rnige Oberﬂa¨che zeigen (hier nicht dargestellt).
Eine Reduzierung des NH3-Flusses bzw. des V/III-Verha¨ltnisses auf 173 fu¨hrte ebenfalls
zu klaren Proben. Die Schicht zeigten wiederum eine andere Oberﬂa¨chenmorphologie und
scheint aus einzelnen, la¨nglichen Kristalliten zu bestehen (Abbildung 4.20REM-Aufnahmen
Variation Makeup Flussﬁgure.caption.97e). Auﬀa¨llig ist die A¨hnlichkeit zur Probe in Abbil-
dung 4.2Einﬂuss des Wachstumsstart: Tieftemperaturnukleationﬁgure.caption.76, die mit
einer Tieftemperatur-Nukleationsschicht hergestellt wurde. In Ro¨ntgenuntersuchungen lie-
fert die Schicht ebenfalls kein Signal fu¨r symmetrische Reﬂexe, so dass man davon ausgehen
kann, dass keine Schicht mit c-Orientierung abgeschieden wurde.
Durch eine weitere Reduzierung des V/III-Verha¨ltnisses auf 157 konnten wieder geschlos-
sene Schichten hergestellt werden (Abbildung 4.20REM-Aufnahmen Variation Makeup
Flussﬁgure.caption.97f), die zwar eine recht hohe Dichte von Lo¨chern aufweisen, deren
Messwerte der HRXRD-Untersuchungen aber im Bereich der AlN-Schichten liegen, die vor
dem Umbau hergestellt wurden. An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass diese Proben
zu einem deutlich spa¨teren Zeitpunkt hergestellt wurden. Da zu diesem Zeitpunkt prima¨r
das kontinuierliche Wachstum untersucht wurde, wurden auch keine systematischen Serien
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Abb. 4.20: REM-Aufnahmen von Proben nach Reaktorumbau. a) normale Parameter, b)
1200 ◦C, c) manueller Makeup-Fluss, d) manueller Makeup-Fluss, T = 1250 ◦C, e) V/III =
174, T = 1050 ◦C, f) V/III = 157, T = 1050 ◦C (Probe jedoch deutlich spa¨ter hergestellt).
durchgefu¨hrt, so dass eine systematische Auswertung nicht mo¨glich ist. Weiterhin wurden
diese Proben bei einem deutlich geringeren NH3 Fluss hergestellt, was dazu fu¨hrt, dass die
Druckschwankungen weiter reduziert wurden.
Es stellt sich aber dennoch die Frage, weshalb die AlN-Schichten trotz vermeintlich gleicher
Parameter so unterschiedlich sind. Eine mo¨gliche Erkla¨rung kann der Zustand der Reak-
torwa¨nde sein, da sich dort mit der Zeit Material abscheidet. Dies fu¨hrt zu Unterschieden
im Temperaturproﬁl und eventuell auch zu vera¨nderten Stro¨mungsmustern. Weiterhin kann
es durch den Umbau zu A¨nderungen am System gekommen sein, die bisher nicht erkannt
wurden.
Eine weitere potentielle Erkla¨rung ko¨nnte sein, dass das oben erwa¨hnte Leck im Ku¨hl-
wassersystem schon u¨ber einen la¨ngeren Zeitraum vorhanden war, ohne dass es entdeckt
wurde. Durch das Leck ko¨nnten dann geringe Mengen Wasser in den Reaktor eingedrun-
gen sein, die das Wachstum beeinﬂusst haben. Um diese Hypothese zu pru¨fen, wurden
fu¨r das Wachstum einiger Proben die Tra¨gergase nicht durch die Puriﬁer geleitet, so dass
potentiell in den Gasen vorhandenes Wasser in den Reaktor gelangen kann. Die so herge-
stellten Proben zeigen jedoch keinen Unterschied bezu¨glich Morphologie und Halbwerts-
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vor Umbau nach Umbau optimierte Regelprameter
Abb. 4.21: Druck im Reaktor und tatsa¨chlicher NH3 Fluss durch den MFC wa¨hrend des
gepulsten Wachstums. Sollwert durch rote Linie und Pulse durch schraﬃerte Bereiche
markiert.
breite. Dies widerlegt jedoch nicht die Hypothese, da nicht bekannt ist, wie viel Wasser
in den Tra¨gergasen enthalten ist und ob der Anteil vergleichbar mit der Wassermenge
ist, die durch das Leck eingedrungen sein kann. Eine Mo¨glichkeit, Wasser bzw. Sauerstoﬀ
nachtra¨glich in den Schichten nachzuweisen, wa¨ren z.B. Sekunda¨rionen-Spektroskopie oder
absorptionsabha¨ngige Ro¨ntgenmessungen. Auf solche Messungen wurde jedoch verzichtet,
da sie zwar die Eﬀekte erkla¨ren ko¨nnten aber keinen Einﬂuss auf die Technologie haben,
da ein gezieltes Einbringen von Wasser in den Reaktor nicht realistisch ist.
Eine potentiell durchfu¨hrbare A¨nderung am System wa¨re hingegen, die NH3 Versorgung in
das Makeup System einzuschließen (siehe Abschnitt 2.1.2Metallorganische Gasphasenepitaxiesubsection.2.1.2).
Auf diese Weise ließen sich Druck und Flussschwankungen reduzieren, was einen positiven
Eﬀekt auf die Probenqualita¨t hat.
4.3 Zusammenfassung
Im letzten Kapitel wurde pra¨sentiert, dass das gepulste Wachstum eine Mo¨glichkeit dar-
stellt, AlN auch bei relativ geringen Temperaturen von 1050 - 1100 ◦C herzustellen, die kei-
nen speziellen hochtemperaturtauglichen Reaktor erfordern. Diese Temperaturen ermo¨glichen
weiterhin das U¨berwachsen von GaN, ohne dass es zu einer gravierenden thermischen Zer-
setzung kommt. Da der Fokus dieser Arbeit auf der Herstellung von AlN-Pseudosubstrate
liegt, wurde die Abscheidung von AlN auf GaN jedoch nicht explizit untersucht. Es ist da-
her davon auszugehen, dass die Wachstumstemperatur noch weiter zu senken ist, um eine
noch geringere Scha¨digung des GaN zu erreichen, was speziell zum Bedecken von GaN-
Nanostukturen erforderlich ist.
Im Vergleich mit anderen Arbeiten zur Herstellung von AlN in gepulstem Wachstum ist
festzuhalten, dass die Wachstumsrate in dieser Arbeit mit ca. 1 - 1,5 µm/h deutlich ho¨her
ist. In den meisten Vero¨ﬀentlichungen liegt die Wachstumsrate bei 1 - 2ML pro Pulszyklus,
so dass von einer Abscheidung einzelner Atomlagen ausgegangen werden kann. Hier liegt
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die Wachstumsrate bei 3 - 4 nm pro Zyklus, was 12 - 16ML/Zyklus entspricht. Das Wachs-
tum muss folglich einem anderen Prinzip unterliegen, zumal mit deutlich ho¨heren Flu¨ssen
der Reagenzien gearbeitet wurde, da die Regelungstechnik nur solche zula¨sst.
Der Vorteil des gepulsten Wachstums liegt in dieser Arbeit zum einen in der Mo¨glichkeit
geringere V/III-Verha¨ltnisse zu erreichen und zum anderen in der Erho¨hung der lateralen
Mobilita¨t des Aluminiums. Durch das zeitlich begrenzte Anbieten der Reagenzien verringert
sich die mittlere Konzentration in der Atmospha¨re und damit auch das V/III-Verha¨ltnis,
was insbesondere bei der Herstellung der GaN-Nanostukturen zur Anwendung kam. Die
laterale Mobilita¨t wird hingegen durch den Spu¨lschritt nach dem TMAl-Puls erho¨ht. Durch
in situ Reﬂektometrieuntersuchungen konnte gezeigt werden, dass die Schichtdickenzunah-
me nur wa¨hrend des TMAl-Pulses und des nachfolgenden Spu¨lschrittes stattﬁndet. Durch
eine Verla¨ngerung des Spu¨lschrittes von 1 s auf 4 s konnte weiterhin die Eﬃzienz erho¨ht
und gleichzeitig die Dichte von Lo¨chern in der Oberﬂa¨che verringert werden. Zu erkla¨ren
ist dies durch eine erho¨hte laterale Mobilita¨t auf Grund geringerer Diﬀusionsbarrieren fu¨r
Al an der Oberﬂa¨che, verglichen mit den Diﬀusionsbarrieren einer stickstoﬀbelegten Ober-
ﬂa¨che.
Bezu¨glich der Wachstumsparameter wurde gezeigt, dass die besten Ergebnisse bei Tem-
peraturen zwischen 1050 ◦C und 1100 ◦C erzielt wurden. Deutlich ho¨here Temperaturen
von 1230 ◦C fu¨hrten hingegen wieder zum Wachstum separierter Kristallite. Das V/III-
Verha¨ltnis betrug fu¨r die meisten Proben 400, da bei diesem die geringsten Versetzungs-
dichten erzielt wurden. Bezu¨glich der Atmospha¨re wurden die besten Proben bei 50Torr,
einer reinen Wasserstoﬀatmospha¨re und einem Gesamtﬂuss von 10 slm hergestellt, wobei
anzumerken ist, dass der Druck und der Gesamtﬂuss nicht variiert wurden. Weiterhin wurde
gezeigt, dass der Start des Wachstums einen gravierenden Einﬂuss auf die Schichtqualita¨t
hat. Speziell lieferten Ansa¨tze, die gewo¨hnlich fu¨r GaN verwendet werden, keine guten
Ergebnisse. Sowohl Tieftemperaturnukleationsschichten, als auch eine lange Nitridation
fu¨hrten zu rauen Schichten, die aus klar separierten Kristalliten bestehen. Ebenfalls war
festzustellen, dass bei einem direkten Wachstumsstart die Wahl des ersten Pulses entschei-
dend ist, da eine Aluminium-belegte Saphiroberﬂa¨che zu deutlich schlechteren Schichten
fu¨hrt. Die beste Vorbehandlung stellt daher eine kurze Nitridation von ca. 14 s dar.
Da das prima¨re Ziel der Arbeit die Herstellung von AlN-Pseudosubstraten ist, stellt die
zum Erreichen glatter Schichten no¨tige Wachstumszeit einen relevanten Parameter dar. Es
wurde gezeigt, dass ab ca. 600 nm Schichtdicke weitestgehend lochfreie Schichten vorlagen
und somit binnen 45 - 60min AlN-Schichten hergestellt werden ko¨nnen, die fu¨r weitere Ver-
suche zu verwenden sind. Die Verspannung der Schicht a¨ndert sich mit zunehmender Dicke
von kompressiv zu unverspannt bis leicht tensil, was durch die Koaleszenz von Kristalliten
zu erkla¨ren ist. Mit der Koaleszenz der Kristallite ist eine Zunahme der Schraubenverset-
zungsdichte verbunden.
Anhand der glatten Proben konnte weiterhin gezeigt werden, dass die Annahme von gegen-
einander verdrehten und verkipppten Kristalliten nicht korrekt sein kann. Die spekula¨re
Intensita¨t in Rockingkurven kann jedoch durch das alternative Modell nach Miceli et al. er-
kla¨rt werden. Weiterhin wurde aufgezeigt, dass bei der Bestimmung der Halbwertsbreite auf
die Form der Kurve zu achten ist, um eine Unterscha¨tzung der HWB bzw. U¨berscha¨tzung
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der Kristallqualita¨t zu vermeiden.
Ein kritischer Punkt bezu¨glich des gepulsten Wachstums ist der Umstand, dass nach einem
Umbau des Reaktors deutlich vera¨nderte Wachstumsparameter verwendet werden muss-
ten, um vergleichbare Schichtqualita¨ten zu erreichen. Diese A¨nderungen der Parameter
sind jedoch nicht eindeutig durch die A¨nderungen am Reaktor zu erkla¨ren. Es ist daher
davon auszugehen, dass der Wachstumsprozess von Parametern abha¨ngt, die noch nicht be-
trachtet wurden bzw. nicht reproduzierbar kontrolliert werden ko¨nnen. Eine Verbesserung
konnte allerdings durch A¨nderungen an der Druckregelung und durch die Verwendung an-
derer Massenﬂussregler erzielt werden, so dass weitere Vera¨nderungen dieser Komponenten
den Prozess vermutlich stabilisieren wu¨rden .
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4.4 GaN-Nanostrukturen
Wie bereits im Abschnitt 1.3Gitterfehlersection.1.3 beschrieben, kann es bei einer Git-
terfehlanpassung von 2 - 7% zur Bildung von Quantenpunkten im Stranski-Krastanow-
Wachstumsmodus (SK) kommen. Fu¨r AlN und GaN betra¨gt die Gitterfehlanpassung 2,6%,
so dass auf Grund der a¨hnlichen Materialeigenschaften quasi ein Modellsystem fu¨r SK-
Quantenpunkte vorliegt. Weiterhin ermo¨glicht das gepulste Wachstum die Abscheidung
von AlN bei geringen Temperaturen, bei denen zuvor hergestellte GaN-Strukturen nicht
zersto¨rt werden. Im Rahmen dieser Arbeit wurden daher einige Versuche zum Wachstum
von GaN-Nanostrukturen auf AlN unternommen. Im Folgenden werden nun einige Ansa¨tze
und Ergebnisse anderer Gruppen aufgezeigt und wieder in einer Tabelle 4.2U¨bersicht der
Vero¨ﬀentlichungen zur Herstellung von GaN-Quantenpunkten mittels MOVPE.table.caption.99
zusammengefasst. Danach werden die hier erzielten Ergebnisse pra¨sentiert. Der Einfach-
heit halber werden die GaN-Nanostrukturen dabei als Quantenpunkte bezeichnet, auch
wenn ein experimenteller Beweis, z.B. durch Einzellinien in der Photolumineszenz, dafu¨r
aussteht.
4.4.1 Stand der Forschung zu GaN-Quantenpunkten
Quantenpunkte ko¨nnen entweder durch eine Fo¨rderung des lokalen Wachstums oder durch
selbstorganisierte Prozesse hergestellt werden. Fu¨r ein gezieltes, lokales Wachstum ist in
der Regel eine Maskierung der Substratoberﬂa¨che und / oder die lokale Abscheidung von
katalytisch wirkenden Materialien, wie Gold-Tro¨pfchen no¨tig, was einen erho¨hten techno-
logischen Aufwand mit sich bringt.
Neben den SK-Wachstum ist weiterhin das Konzept der spinodalen Entmischung zum
selbstorganisierten Wachstum von Quantenpunkten zu nennen. Es stellt die Grundlage fu¨r
die Herstellung von InGaN-Quantenpunkten auf GaN in der Arbeitsgruppe Hommel dar
und wurde von Tomohiro Yamaguchi und Christian Tessarek [11] etabliert. Das Konzept
beruht auf einer Minimierung der Gibbsschen freien Energie, die im InGaN-System zwei
lokale Minima hat. Dies fu¨hrt dazu, dass sich bei entsprechender Ausgangskonzentration
zwei Phasen unterschiedlicher Konzentration bilden, von denen eine desorbiert und die an-
dere die Quantenpunkte bildet.
Generell wurde das Wachstum von selbstorganisierten Quantenpunkten im III-V-Material-
systemen ab 1993 mittels MBE fu¨r z.B. InAs auf InGaAS [95] und Phosphide realisiert.
Das Wachstum von GaN-QDs auf AlN wurde dann 1997 durch Daudin et al. [96] gezeigt,
wobei der Wachstumsmodus durch RHEED-Untersuchungen als SK-artig identiﬁziert wer-
den konnte. Ab einer Schichtdicke von 2ML dominierte ein 3D Wachstum, welches jedoch
bei geringen Temperaturen unterdru¨ckt wurde.
Das Wachstum von GaN-QDs auf Al0,2Ga0,8N mittels MOVPE wurde 1996 von Tanaka et
al. [97] demonstriert. Auf Grund der geringen Gitterfehlanpassung zwischen Substrat und
GaN-Schicht (1,8%) kommt es jedoch nicht durch reines SK-Wachstum zur Ausbildung
von Quantenpunkten. Erst durch die Vorbehandlung der AlGaN-Oberﬂa¨che mit Tetra-
ethylsilan (TESi) konnte die freie Oberﬂa¨chenenergie reduziert werden, was ein dreidimen-
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sionales Wachstum begu¨nstigt. Durch die Variation der Temperatur und des TESi-Flusses
konnte die Dichte der Quantenpunkte zwischen 107 cm−2 und 1011 cm−2 variiert werden,
wobei allein durch Variation der Wachstumstemperatur von 1060 ◦C auf 1100 ◦C sich die
Dichte um drei Gro¨ßenordnungen a¨nderte. Die Gro¨ße (Breite×Ho¨he) ließ sich durch die
Wachstumszeit (5 - 50 s) zwischen 40×6 nm2 und 120×100 nm2 variieren. Mit 60 nm AlGaN
u¨berwachsene Proben zeigten dann bei einer Anregung mit 325 nm eine Lumineszenz bei
3,55 eV / 349 nm, die spa¨ter eindeutig einer Quantenpunktlumineszenz zugeordnet werden
konnte [98].
Auf Al0,1Ga0,9N-Puﬀerschichten wurden von Paku la et al. [84] GaN-Quantenpunkte her-
gestellt, indem das Pseudosubstrat bei 1100 ◦C fu¨r 300 s Silan und Wasserstoﬀ ausge-
setzt wurde, was zu einer starken Aufrauung der Oberﬂa¨che fu¨hrt. Die anschließende
Deposition von GaN fu¨hrte zur Ausbildung von Inseln mit bis zu 200 nm Ho¨he ohne
GaN-Benetzungsschicht dazwischen. PL Messungen zeigen eine deutliche Lumineszenz bei
3,47 eV / 358 nm, die GaN-Volumenmaterial zuzuordnen ist und bei 3,56 eV / 348 nm, die
in µ-PL Messungen Einzellinien zeigen.
Ein weiterer Ansatz zur Herstellung von GaN-QDs wurde von Gherasimova et al. [99] ver-
wendet. Auf einem AlGaN-Template wurden bei 600 ◦C durch einen reinen TMGa-Fluss
Galliumtro¨pfchen erzeugt, deren Dichte und Gro¨ße durch den Fluss und die Depositionszeit
beeinﬂusst werden konnten. Anschließend wurden die Tro¨pfchen durch NH3 bei 600
◦C bzw.
wa¨rend einer Rampe auf 750 ◦C zu GaN umgewandelt, wobei ein geringer NH3-Fluss deren
Dichte deutlich reduzierte und ein Fluss von 2000 sccm die Dichte konstant hielt und die
Gro¨ße leicht reduzierte. Mit ca. 3 nm AlGaN u¨berwachsene und bei 850 ◦C ausgeheizte Pro-
ben zeigten anschließend unter einer Anregung mit 266 nm / 4,66 eV eine RT-Lumineszenz
bei 345 nm / 3,6 eV.
Die erste Herstellung von GaN-Quantenpunkten auf AlN mittels MOVPE wurde 2002 von
Miyamura et al. vero¨ﬀentlicht [82]. Bei 200Torr und 960 - 990 ◦C wurde auf atomar glatten
AlN-Schichten GaN abgeschieden, wobei ein sehr geringes V/III-Verha¨ltnis von <30 und
ein sehr geringer NH3-Fluss von 3 sccm verwendet wurde, was zu einer Wachstumsrate von
0,06ML/s fu¨hrt. Bei 965 ◦C und einer nominellen Bedeckung von 4 ML bildeten sich Quan-
tenpunkte mit einer Dichte von 5×1010 cm−2 und einer Gro¨ße von 20×2 nm2. Bei ho¨heren
Temperaturen nahm die Gro¨ße der Punkte zu, wobei gleichzeitig die Dichte abnahm, so
dass bei 990 ◦C keine Punkte mehr beobachtet wurden. Durch eine entsprechende Wahl von
Temperatur und V/III-Verha¨ltnis ließen sich so Quantenpunkte mit einer Gro¨ße zwischen
20×2 nm2 und 35×5 nm2 herstellen, die nach Bedeckung mit 10 nm AlN eine Emission bei
297 nm / 4,18 bzw. 346 nm / 3,59 eV zeigten. Weiterhin zeigten beide Proben bei einer
Anregung durch einen 193 nm / 6,43 eV Laser eine Emission bei 260 nm / 4,77 eV, die der
GaN-Benetzungsschicht zugeordnet werden kann.
Bei vergleichbaren Bedingungen, 150Torr, 960 ◦C und einer Wachstumsrate von 0,055ML/s
wurden ebenfalls von Simeonov et al. [100] GaN-Quantenpunkte auf AlN abgeschieden. In
der Studie wurde das V/III-Verha¨ltnis zwischen 20 und 2500 (5000) variiert, wobei Punk-
te in einer Dichte von 5×1010 cm−2 und mit einer Gro¨ße von 12×1,3 nm bzw. 20×4,4 nm
entstanden und ab V/III=2500 Quantenﬁlme. Die Proben bestanden jeweils aus 5 GaN-
Schichten von nominell 2 nm Dicke, die mit 4,5 nm AlN und einer unbedeckten GaN-Schicht
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u¨berwachsen wurden. Bei einer Anregung durch einen 244 nm / 5,8 eV Laser zeigten die
großen Punkte eine Lumineszenz bei 443 nm / 2,8 eV und die kleinen bei 335 nm / 3,7 eV
was auf deutliches Conﬁnement hindeutet. Weiterhin ist eine Lumineszenz der Benetzungs-
schicht zu beobachten, die auf Grund einer gro¨ßeren Dicke von 4ML bei 288 nm / 4,3 eV
liegt.
Eine ausfu¨hrliche Studie bezu¨glich des Einﬂusses vonWachstumstemperatur, V/III Verha¨lt-
nis, Schichtdicke und Oberﬂa¨chenmorphologie wurde von Zhang et al. durchgefu¨hrt [83].
Auf einem AlN-Pseudosubstrat wurden GaN-Quantenpunkte mit einer Ausdehnung von
40 - 100 nm, einer Ho¨he von 3 - 10 nm und einer Dichte von 108 - 1011 cm−2 hergestellt.
Durch eine Steigerung der Temperatur von 875 ◦C auf 970 ◦C erho¨hte sich die Dichte von
1·108 cm−2 auf 4·1010 cm−2, was auf eine verbesserte Oberﬂa¨chenbeweglichkeit des Galli-
ums zuru¨ckzufu¨hren ist. Eine Reduzierung des V/III-Verha¨ltnisses von 87 auf 21 fu¨hrte
ebenfalls zu einer deutlichen Steigerung der QD Dichte bei gleichzeitiger Verringerung der
Gro¨ße. Die Dauer der Abscheidung hatte hingegen wenig Einﬂuss auf die Gro¨ße, es war
jedoch bis zu einer Wachstumszeit von 60 s ein deutlicher Anstieg der Dichte zu erkennen.
Von Interesse ist auch der Eﬀekt eines Ausheizschrittes unter Wasserstoﬀ oder Ammoniak-
Atmospha¨re. Erstere fu¨hrt zu einer Aufrauung der Oberﬂa¨che, was auf eine Dekompositi-
on der GaN-Benetzungsschicht zuru¨ckzufu¨hren ist. Weiterhin wurde auch das Wachstum
auf rauen AlN-Schichten (RMS Rauheit = 3,9 nm) untersucht. An Stelle von gleichma¨ßig
großen Punkten bildeten sich Inseln von mehreren hundert Nanometern Durchmesser und
weiterhin deutlich kleinere Punkte, die sich vermehrt an Kanten von Lo¨chern im Substrat
bilden.
Insgesammt ist festzustellen, dass die Herstellung von GaN-Quantenpunkten auf AlGaN
nur durch die Unterstu¨tzung von Si mo¨glich ist. Dieses dient als Surfactant und fu¨hrt
zu vera¨nderten elektrischen Verha¨ltnissen an der Substratoberﬂa¨che, was wiederum eine
erho¨hte Mobilita¨t der Gallium Atome bewirkt. Beim Wachstum auf AlN reicht der Unter-
schied der Gitterkonstanten aus, so dass sich auf Grund von Verspannungen Quantenpunkte
im Stranski-Krastanow-Wachstumsmodus bilden. Fu¨r die Herstellung in der MOVPE sind
dabei niedrige Dru¨cke und sehr geringe V/III-Verha¨ltnisse no¨tig, die zu ebenfalls geringen
Wachstumsraten fu¨hren. Weiterhin ist die Wachstumstemperatur von großer Bedeutung,
da sich die Dichte der Quantenpunkte teilweise dramatisch a¨ndert. Bei zu hohen Tempe-
raturen dominiert auf Grund der erho¨hten Mobilita¨t das zweidimensionale Wachstum, so



























Autor Materialsystem Temp. Gro¨ße Besonderheiten Quelle Jahr
( ◦C ) b×h (nm2)
Tanaka GaN auf AlGaN 1060 - 1100 40×6 -
120×100
Vorbehandlung mit TESi; Varitation:
T, TeSi-Fluss. Dichte = 107−1011 cm−2,
Lumineszenz = 3,55 eV
[97, 98] 1996
Paku la GaN auf AlGaN 1100 h≤200 Vorbehandlung mit Silan, GaN Inseln
aber keine Schicht. Lumineszenz =
3,47 eV & 3,56 eV
[84] 2006
Gherasimova GaN auf AlGaN 600 - 830 b = 22 - 40 Umwandlung von Ga-Tro¨pfchen zu
GaN. RT Lumineszenz = 3,6 eV
[99] 2004
Miyamura GaN auf AlN 960 - 990 20×2 -
35×5
V/III < 30, GR = 0,06ML/s. Lumines-
zenz = 3,59 eV & 4,18 eV
[82] 2002
Simeonov GaN auf AlN 960 - 990 12×1,2 -
20×4,4
V/III = 20 - 2500, GR = 0,055ML/s.
Lumineszenz = 2,8 eV & 3,7 eV. (Rech-
nungen zur Oberﬂa¨chenenergie
[100] 2006
Zhang GaN auf AlN 875 - 970 40×3 -
100×10
Untersuchung des Einﬂusses von T,
V/III, Zeit, Ausheizen. V/III = 21 - 87,
QD Dichte 108 − 1011 cm−2
[83] 2008
Tab. 4.2: U¨bersicht der Vero¨ﬀentlichungen zur Herstellung von GaN-Quantenpunkten mittels MOVPE.
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4.4.2 Ergebnisse
Alle im Folgenden betrachteten Proben wurden auf ca. 370 nm dicken AlN-Schichten her-
gestellt, die im selben Wachstumslauf wie die GaN-Nanostrukturen hergestellt wurden.
Fu¨r das AlN wurde das im vorigen Abschnitt vorgestellte gepulste Wachstum verwendet,
wobei die als optimiert anzusehenden Parameter verwendet wurden. Da die Versuche vor
dem Umbau stattgefunden haben, ist also davon auszugehen, dass die AlN-Schichten eine
Rauheit von weniger als 0,4 nm und Lo¨cher in einer Dichte < 108 cm−2 hatten.
Laut der im vorigen Abschnitt diskutierten Literatur ist die Abscheidung bei geringem
V/III-Verha¨ltnis < 30 anzustreben. Dies war mit der verwendeten Anlage jedoch nicht
mo¨glich, da der zum Zeitpunkt der Versuche fu¨r Ammoniak verwendete Massenﬂussreg-
ler nur eine minimale Durchﬂussmenge von ca. 250 sccm ermo¨glichte. Die meisten Proben
wurden bei einem NH3-Fluss von 650 - 700 sccm hergestellt, da verla¨ssliche Durchﬂussmen-
gen angestrebt wurden. Der Reaktordruck betrug fu¨r das GaN-Wachstum aller Proben
100Torr, wobei die Temperatur zwischen 930 - 970 ◦C variiert wurde.
Um sehr du¨nne Schichten abzuscheiden ist es vorteilhaft, wenn die Wachstumsrate sehr
gering ist, das Wachstum also bei geringen TMGa-Flu¨ssen stattﬁndet. Bei der Verwen-
dung eines Flusses von 10 sccm fu¨r TMGa und 700 sccm fu¨r NH3 ergibt sich jedoch nach
2.2Metallorganische Gasphasenepitaxieequation.2.1.2 ein V/III-Verha¨ltnis von 1464, unter
dem zwar noch ein Wachstum von Quantenpunkten mo¨glich ist, das aber nicht ideal ist.
Um den NH3-Fluss zu reduzieren wurde daher auch fu¨r die Abscheidung von GaN ein
gepulstes Wachstum verwendet, bei dem dauerhaft TMGa angeboten wurde und nur fu¨r
ein Drittel der Zeit NH3, wodurch sich ein Zyklus von (2s/1s) ergibt. Neben verschiedenen
V/III-Verha¨ltnissen wurde im Rahmen dieser Arbeit auch der Einﬂuss der Wachstumstem-
peratur, der Schichtdicke und der Einﬂuss des U¨berwachsens mit AlN untersucht.
Abscheidung von GaN-Nanostrukturen
Die ersten Versuche zur Abscheidung von GaN wurde im kontinuierlichen Wachstums-
modus bei einem V/III-Verha¨ltnis von 147 und einem hohen TMGa-Fluss von 100 sccm
durchgefu¨hrt. Dies fu¨hrt allerdings zu hohen Wachstumsraten, die es erschweren, Schichten
von wenigen Nanometern abzuscheiden. In der Abbildung 4.22REM-Aufnahmen Variation
Abscheidebedingungen QDﬁgure.caption.101a ist eine SEM-Aufnahme einer Probe zu se-
hen, bei der fu¨r 5 s, bei 950 ◦C GaN abgeschieden wurde. Man erkennt gro¨ßere Inseln, die
zunehmend koaleszieren. Auf den Inseln beﬁnden sich jedoch deutlich kleinere Strukturen,
die eventuell einem SK-Wachstum zugeordnet werden ko¨nnen. Ein a¨hnliches Bild ergibt
sich auch fu¨r die Probe, die in Abbildung b zu sehen ist. Diese wurde bei einem deutlich
geringeren TMGa-Fluss von 10 sccm und weiterhin gepulst bei einem nominellen V/III-
Verha¨ltnis von 488 hergestellt. Hier sind neben den großen Inseln auch deutlich kleinere
Strukturen zu erkennen.
Die Proben der Abbildungen 4.22REM-Aufnahmen Variation Abscheidebedingungen QDﬁgure.caption.101c-
f wurden bei einem weiter reduzierten TMGa-Fluss von 5 sccm hergestellt, wodurch sich
ein resultierendes V/III-Verha¨ltnis von 927 ergibt. Durch den geringeren Fluss ist auch
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Abb. 4.22: REM-Aufnahmen von Proben mit unterschiedlich viel abgeschiedenem Material
(T=950 ◦C ). Variation von V/III-Verha¨ltnis und Wachstumszeit / Schichtdicke. Bei hoher
Wachstumsrate bilden sich gleich zusammenha¨ngende GaN-Schichten (a). Mit reduziertem
TMGa-Fluss und damit erho¨htem V/III-Verha¨ltnis, sinkt die Wachstumsrate und es bilden
sich punktartige Strukturen (c-f).
die Wachstumsrate deutlich geringer, so dass sich die Wachstumszeit erho¨ht. Die Pro-
ben unterscheiden sich in der Dicke bzw. der Menge des abgeschiedenen Materials, da die
Wachstumszeit 24 s, 72 s, 120 s betra¨gt. Zu sehen sind wieder Punkte von einigen 10 nm
Durchmeser, deren Gro¨ße leicht zunimmt, wobei die Dichte konstant bleibt, wie es auch
von [83] ab einer gewissen Wachstumszeit beobachtet wurde.
Einfluss der Wachstumstemperatur
In den REM-Aufnahmen 4.23REM-Aufnahmen Variation Temperaturﬁgure.caption.102a -
c ist der Einﬂuss der Wachstumstemperatur zu sehen. Die bisher betrachteten Proben
wurden bei nominell 950 ◦C hergestellt wie auch die Probe in Abbildung b. Das Wachstum
bei 930 ◦C liefert Strukturen in gleicher Dichte, die aber deutlich gro¨ßer sind. Dagegen sind
bei 970 ◦C fast keine punktartigen Strukturen mehr vorhanden. Statt dessen sind Lo¨cher zu
erkennen, die jedoch schon auf den AlN-Schichten zu sehen waren. Aus den REM-Bildern
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Abb. 4.23: REM-Aufnahmen von Proben die bei gleichem V/III-Verha¨ltnis (927), gleicher
Wachstumszeit (32 s) aber unterschiedlichen Temperaturen hergestellt wurden: a) 930 ◦C ,
b) 950 ◦C , c) 970 ◦C .
ist jedoch nicht festzustellen, ob das GaN eine glatte Schicht gebildet hat oder ob auf
Grund von Desublimation gar kein Material mehr vorhanden ist. Ein Verschwinden der
Punkte wurde auch von [82] beschrieben und durch eine erho¨hte Mobilita¨t und Desorbtion
erkla¨rt. Allerdings wurde davor eine Zunahme der Punktgro¨ße mit steigender Temperatur
beobachtet.
Generell ist es unklar, ob die großen Strukturen in Abbildung 4.23REM-Aufnahmen Varia-
tion Temperaturﬁgure.caption.102a u¨berhaupt auf Grund des SK-Wachstumsmodus ent-
stehen. Vergleicht man die Anordnung und Dichte der Strukturen mit der Verteilung der
Lo¨cher, so scheinen sich die großen Strukturen vornehmlich an diesen zu bilden. An die-
ser Stelle ist auch anzumerken, dass sich auf Grund unbekannter Umsta¨nde die Qualita¨t
der AlN Pseudosubstrate wa¨hrend der Versuchsreihen verschlechterte, was sich in einem
deutlich ho¨heren Auftreten von Lo¨chern a¨ußerte. Es ist also anzunehmen, dass sich GaN
auf Grund einer vera¨nderter Bindungsenergie, vermehrt in Lo¨chern anlagert. Dies ist auch
in der Abbildung 4.24AFM-Aufnahmen GaN-Nanostrukturenﬁgure.caption.104a zu sehen,
die eine Probe zeigt, welche bei 950 ◦C und einem geringen TMGa-Fluss hergestellt wur-
de. Es ist zu erkennen, dass sich in den hexagonalen Lo¨chern große GaN-Inseln gebildet
haben. Weiterhin existieren aber auch kleinere Strukturen in den Bereichen dazwischen,
die auf glattem AlN gewachsen zu sein scheinen. A¨hnliches ist auch bei der Probe in Ab-
bildung 4.22REM-Aufnahmen Variation Abscheidebedingungen QDﬁgure.caption.101f zu
sehen. Neben den oft in Reihen angeordneten großen Punkten existieren auch kleine Punk-
te in den glatten Zwischenra¨umen. Die Reihen entsprechen dabei der Verteilung der Lo¨cher
entlang der Korngrenzen.
U¨berwachsene GaN-Nanostrukturen
In der Abbildung 4.24AFM-Aufnahmen GaN-Nanostrukturenﬁgure.caption.104 sind AFM
Aufnahmen der Probe g2149 zu sehen. Die erhabenen Strukturen haben einen Durchmes-
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Abb. 4.24: AFM-Aufnahme der Probe g2149 mit GaN-Nanostrukturen und nicht
u¨berwachsenen Lo¨chern.
ser von 10 - 20 nm und eine Ho¨he von 1,5 - 3 nm, was der z.B. von Simeonov et al. [100]
beschriebenen Gro¨ße der Quantenpunkte entspricht. Weiterhin sind einige Lo¨cher zu er-
kennen, die nicht mit GaN u¨berwachsen sind, so dass man davon ausgehen kann, dass es
sich bei den betrachteten Strukturen um frei nukleierte Quantenpunkte handelt.
Basierend auf dem Rezept der Probe g2149 wurden verschiedene Ansa¨tze zum U¨berwachsen
der GaN-Strukturen mit AlN und zur Herstellung von mehrfach Quantenpunkt-Schichten
getestet. Wie man schon bei der Herstellung der QD sehen konnte, sind diese sehr empﬁnd-
lich gegenu¨ber hohen Temperaturen. Das U¨berwachsen muss also bei mo¨glichst geringen
Temperaturen stattﬁnden, was allerdings fu¨r die Abscheidung von AlN nachteilig ist. Es
wurden daher zwei Ansa¨tze zum U¨berwachsen angewendet. Zum einen wurden ca. 18 nm
AlN bei 950 ◦C und zum anderen erst ca. 7 nm bei 950 ◦C und dann 11 nm bei 1100 ◦C ab-
geschieden um AlN von ho¨herer Qualita¨t zu erhalten. Weiterhin wurde ein dreifach Stapel
aus Quantenpunkten und 18 nm dicken AlN-Schichten bei 950 ◦C hergestellt, die im REM
eine glatte Oberﬂa¨che zeigten.
Photolumineszenz-Messungen
Wie bereits im Abschitt 2.3.4Photolumineszenzsection*.58 erwa¨hnt, ist der fu¨r die Photolumineszenz-
Messungen zur Verfu¨gung stehende Aufbau fu¨r diese Proben nur bedingt geeignet. Zum
einen sind die verwendeten Spiegel und Linsen nicht optimal fu¨r den UV Bereich geeig-
net, da Strahlung kurzer Wellenla¨nge absorbiert wird. Zum anderen steht nur ein Filter zur
Verfu¨gung, der bei 350 nm absorbiert, so dass entweder ein großer Bereich des Lumineszenz-
Spektrums herausgeﬁltert wird oder das Spektrum durch die Ausla¨ufer der Lasermode
u¨berlagert wird, wenn sich kein Filter im Strahlengang beﬁndet. Vor allem ist aber sowohl
das Saphirsubstrat als auch das AlN Pseudosubstrat fu¨r Licht mit 325 nm Wellenla¨nge
durchsichtig. Die anregende Strahlung koppelt somit nur direkt in die Quantenpunkte ein,
so dass nur wenig Ladungstra¨ger angeregt werden.
Dies fu¨hrt dazu, dass die hier untersuchten Proben fast keine verwertbaren Ergebnisse
durch PL Messungen lieferten. Lediglich bei einer Probe ohne AlN-Deckschicht konnte
bei einer Temperatur von 10K ein sehr schwaches Signal bei 3,47 eV (358 nm) detek-
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Messungen mit indirekter Beleuchtung der Proben sinnvoll gewesen. Weiterhin wa¨re eine
Anregung mit einem Laser ku¨rzerer Wellenla¨nge wu¨nschenswert, um im Idealfall direkt im
AlN Elektronen anzuregen, die in den GaN-Strukturen rekombinieren ko¨nnen. Alternativ
wa¨ren auch Untersuchungen mittels Kathodolumineszenz denkbar.
Vor allem sollte auch das Wachstum der GaN-Strukturen vera¨ndert / verbessert werden. Im
Vergleich mit den Angaben aus der Literatur sind die hier verwendeten V/III-Verha¨ltnisse
undWachstumsraten deutlich ho¨her, was zu anderen Wachstumsmechanismen fu¨hren kann.
Auch kann die teilweise hohe Dichte an Lo¨chern in den AlN-Schichten ein parasita¨res
Wachstum begu¨nstigen.
Unter Beru¨cksichtigung der Erkenntnisse, die im Laufe der weiteren Experimente gewon-
nen wurden, sind einige Anforderungen zu erfu¨llen. Die Qualita¨t der AlN-Pseudosubstrate
konnte durch das Hochtemperaturwachstum deutlich verbessert werden, so dass Lo¨cher in
der Schicht kein Problem mehr darstellen.
Durch Verwendung eines anderen Massenﬂussreglers kann weiterhin ein minimaler NH3-
Fluss von ca. 50 sccm erreicht werden, wodurch sich bei einem TMGa-Fluss von 5 sccm
ein V/III-Verha¨ltnis von 210 bzw. in gepulstem Modus von 70 ergibt. Unter Verwendung
dieser Parameter wa¨ren dann auch weitere Versuche zur Wachstumstemperatur und der
thermischen Desorption von Interesse.
Da jedoch die Charakterisierung mittels PL wenig Aussicht auf Erfolg hat, wurde bisher
auf weitere Versuche zur Herstellung von GaN-Nanostrukturen verzichtet.
Kapitel 5
Herstellung von AlN mittels
kontinuierlicher MOVPE
Im folgenden Abschnitt sollen die Ergebnisse dargestellt werden, die bei der Herstellung
von Aluminiumnitridschichten mittels kontinuierlicher MOVPE erzielt wurden. Nach einem
U¨berblick u¨ber die vero¨ﬀentlichten Ergebnisse anderer Arbeitsgruppen werden die in dieser
Arbeit hergestellen Probenserien vorgestellt und jeweils anhand verschiedener Methoden
charakterisiert.
5.1 Stand der Forschung
Wie schon in der Einleitung erwa¨hnt, ﬁndet AlN eine Anwendung als Pseudosubstrat fu¨r
z.B. optoelektronische Bauelemente im UV Bereich aber auch als Nukleationsschicht fu¨r
GaN und AlGaN Schichten. Im Rahmen dieser Arbeit sollen prima¨r dicke Schichten her-
gestellt werden, so dass bei der U¨bersicht u¨ber die Vero¨ﬀentlichungen die Anwendung von
AlN als Nukleationsschicht nur am Rande betrachtet werden soll. Im Folgenden wird ein
U¨berblick zu den Arbeiten anderer Arbeitsgruppen zum Wachstum von dickem AlN auf
Saphir gegeben, wobei die Ergebnisse anhand der Wachstumsparameter geordnet werden.
Dabei stammt ein großer Teil der Arbeiten aus drei Gruppen, die zur U¨bersicht kurz ge-
nannt werden sollen.
Zum einen die Gruppe von I. Akasaki an der Meijo Universita¨t Japan,[102–107], weiterhin
die Gruppe von F. Scholz an der Universita¨t Ulm [108–111] und außerdem die Gruppe von
M. Kneissl am Ferdinand-Braun Institut in Berlin [112, 113]. Weiterhin stammt eine sehr
umfangreiche Arbeit Uehara et al. von der Tohoku Universita¨t Japan [114].
Um einen schnellen U¨berblick u¨ber Parameter zu geben, die in den Arbeiten variiert wur-
den, beﬁndet sich eine entsprechende Tabelle5.1U¨bersicht der Vero¨ﬀentlichungen zu konti-
nuierlichem Wachstum. Einﬂuss fu¨r steigende Parameter angegeben.table.caption.117 am
Ende diese Abschnitts. Dort sind weiterhin die verwendeten Analysemethoden und die
prima¨ren Ergebnisse genannt.
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Temperatur
Ein entscheidender Faktor fu¨r die Herstellung von AlN-Schichten von hoher Qualita¨t ist
die Wachstumstemperatur, die mit der zunehmenden Verwendung von hochtemperatur-
tauglichen Reaktoren (T > 1100 ◦C ) deutlich gesteigert werden konnte. Insbesondere
im Bereich der vertikalen Duschkopfreaktoren und der sogenannten
”
Planetary Reactors“
mit horizontalem Gasﬂuss und resistiver Heizung konnten in den letzten Jahren deutlich
erho¨hte Temperaturen von bis zu 1300 ◦C erreicht werden. Ho¨here Temperaturen von bis
zu 1700 ◦C lassen sich weiterhin durch induktive Heizungen in Reaktoren mit meist hori-
zontalem Gasﬂuss erreichen [115].
In den Studien zur Herstellung von AlN werden Temperaturen zwischen 600 ◦C und 1400 ◦C
verwendet und weiterhin Temperaturen von bis zu 1600 ◦C zum Ausheizen der Substrate.
Imura et al. [103, 104] beobachteten dabei, dass sich das Saphir ab 1450 ◦C deutlich aufraut,
was zu einer geringeren Qualita¨t der nachfolgend abgeschiedenen AlN-Schichten fu¨hrt. Von
Tsuda et al. [102] wurde ebenfalls eine gewisse Aufrauung des Saphirs bei 1200 ◦C beob-
achtet, die hingegen einen positiven Eﬀekt auf die Schichtqualita¨t hat. Es werden daher,
je nach Quelle, Ausheiztemperaturen von 1000 - 1400 ◦C befu¨rwortet, wobei natu¨rlich auch
die La¨nge dieses Schrittes relevant ist.
Im eigentlichen Wachstum hat die Temperatur dann einen großen Einﬂuss auf die Dif-
fusionsla¨nge der Atome und damit auf das Verha¨ltnis zwischen lateraler und vertikaler
Wachstumsrate. Ebenfalls wurde beobachtet, dass die Temperatur einen Einﬂuss auf die
Gesamt-Wachstumsrate hat, die nach Uehara et al. [114] bis 1050 ◦C linear ansteigt und
dann konstant ist. Dem gegenu¨ber wurde von Fujimoto et al. [116] ein Ansteigen der
Wachstumsrate bis 1300 ◦C beobachtet, wobei die Versuche unter deutlich verschiedenen
Bedingungen durchgefu¨hrt wurden. Beide Studien erkla¨ren das Verhalten jedoch dadurch,
dass das Wachstum erst reaktionsbegrenzt ist und nach Erreichen der kritischen Tempera-
tur diﬀusionsbegrenzt ist. Von Miyagawa et al. [117, 118] wurde dagegen beobachtet, dass
die Wachstumsrate fu¨r Temperaturen von 1250 - 1500 ◦C von 2,5 µm/h auf 1,8 µm/h sinkt.
Dabei wurde prima¨r in N2-Atmospha¨re gearbeitet und durch anteilige H2-Zufuhr ebenfalls
eine deutliche Reduzierung der Wachstumsrate beobachtet. Der Ru¨ckgang der Wachstums-
rate wurde daher dem Einﬂuss von H2 zugeordnet, das ein A¨tzen oder eine verminderte
Adsorbtion von Al bewirkt.
Laut aller Studien sind die Schichten bezu¨glich Rauigkeit und Halbwertsbreite der Ro¨ntgen-
messungen besser, je ho¨her die Wachstumstemperatur ist. Andererseits kann es bei erho¨hten
Temperaturen auch zu einer Zersetzung der Schicht kommen, wie es fu¨r GaN ab 800 ◦C
beobachtet wird. So wurde von Kumagai et al. [12] die Zersetzung von stickstoﬀ- und
metall-polarem AlN unter verschiedenen Atmospha¨ren untersucht. Laut der Studie sind
beide Polarita¨ten stabil bis 1400 ◦C unter Helium und einer NH3 - H2- Atmospha¨re. Unter
reiner H2-Atmospha¨re kommt es ab 1300
◦C zu einer Zersetzung, die fu¨r N-polares Mate-
rial etwas ho¨her ist. Weiterhin wurde festgestellt, dass es unter keinen Bedingungen zur
Bildung von metallischen Aluminium-Clustern kommt.
5.1. STAND DER FORSCHUNG 113
V/III-Verha¨ltnis
Ein weiterer wichtiger Parameter ist das V/III-Verha¨ltnis, das von Uehara et al. [114] in
einem großen Bereich zwischen 4800 und 120 variiert wurde. Fu¨r eine Wachstumstempera-
tur von 1200 ◦C wurden bei einem Verha¨ltnis von 800 die besten Proben hergestellt. Von
Dadgar et al.[119] wurden AlN-Schichten sowohl in einem horizontalen als auch in einem
vertikalen Reaktor auf Saphir und auch auf Silizium hergestellt. Dabei wurde das V/III-
Verha¨ltnis im horizontalen Reaktor im Bereich von 390 - 10 000 variiert bzw. im vertikalen
Reaktor im Bereich von 280 - 2000. Neben einer abnehmenden Wachstumsrate mit stei-
gendem V/III-Verha¨ltnis wurden in beiden Reaktoren die besten Ergebnisse bei geringem
V/III-Verha¨ltnis erzielt, wobei die Qualita¨t der Schichten aus dem vertikalen Reaktor besser
war. Durch Imura et al. [104] wurde das V/III-Verha¨ltnis zwischen 11 - 1169 variiert, wobei
die besten Ergebnisse bei einem V/III-Verha¨ltnis von 116 und T = 1400 ◦C erzielt wurden.
Neben einer starken Abha¨ngigkeit der Wachstumsrate, die von ca. 6,5 µm/h auf 0,5 µm/h
sank, wurde beobachtet, dass sich bei niedrigem V/III-Verha¨ltnis eher kleine und hohe
Wachstumskeime bilden und bei hohem V/III-Verha¨ltnis ﬂache, breite Kristalle. Da eine
große Anzahl von Nukleationskeinen zu einer hohen Dichte von Stufenversetzungen fu¨hrt,
wurde daher das Wachstum fu¨r bis zu 10 µm dicken Schichten bei hohem V/III-Verha¨ltnis
gestartet und anschließend schrittweise auf 116 gesenkt. Weiterhin ließen sich durch diesen
Ansatz weitestgehend spannungsfreie Schichten herstellen, die ca. 2·109 cm2 Versetzungen
enthalten, wobei das Verha¨ltnis von stufenartigen Versetzungen zu schraubenartigen 4:1
betra¨gt [105].
Eine sowohl theoretische als auch experimentelle Arbeit zumWachstum in einem vertikalen
3x2 ′′ Reaktor, wie er auch in dieser Arbeit verwendet wird, stammt von Lobanova et al.
[110]. Bei einer Temperatur von 1100 ◦C wurde das V/III-Verha¨ltnis zwischen 266 und 8500
variiert. Es wurde gezeigt, dass bei konstantem NH3-Fluss die Wachstumsrate mit steigen-
dem TMAl-Fluss bzw. V/III-Verha¨ltnis zunimmt. Dabei liegt der Anstieg jedoch unterhalb
eines linearen Anstiegs, der durch das zu Grunde gelegte Wachstumsmodell zu erwarten ist.
Erkla¨rt wird dies durch zunehmende parasita¨re Reaktionen, die zur Bildung von Partikeln
fu¨hren (siehe auch Kapitel 2.1.5Wachstum von Aluminiumnitridsubsection.2.1.5).
Insgesamt ist also festzustellen, dass ein geringes V/III-Verha¨ltnis zu besseren Ergebnissen
fu¨hrt, wobei der genaue Wert auch von der Bauform des Reaktors abha¨ngt.
Reaktordruck
Der Reaktordruck liegt bei allen Vero¨ﬀentlichungen im Bereich zwischen 25 und 300Torr
und wurde in den meisten Fa¨llen nicht variiert. Lediglich Uehara et al. [114, 119] und
Mihopoulos et al. [43] stellten eine Reduzierung der Wachstumsrate mit steigendem Druck
fest, die durch vermehrte parasita¨re Reaktionen zu erkla¨ren ist. Bezu¨glich der Auswirkun-
gen auf die Schichtqualita¨t wurden meist keine Aussagen gemacht, lediglich Uehara et al.
beobachteten eine Aufrauung ab 40Torr und ebenfalls ein leichtes Ansteigen der HWB des
0002 Ro¨ntgenreﬂexes mit steigendem Druck.
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Atmospha¨re
Als weiterer Parameter, der die Wachstumsatmospha¨re beeinﬂusst, wurde in der Studie von
Uehara et al. [114] der H2 Fluss zwischen 2 und 8 slm variiert. Ein Fluss von weniger als
4 slm fu¨hrte zu Proben mit deutlich raueren Oberﬂa¨chen, die Kristallite von einigen 10 nm
Gro¨ße und ho¨here XRD-Halbwertsbreiten zeigten. Fu¨r gro¨ßere Flu¨sse steigt die Rauheit
leicht an und es bilden sich Lo¨cher in der Oberﬂa¨che, die XRD-Messungen werden hingegen
nicht beeinﬂusst.
Von Thapa et al. [108, 111] wird angenommen, dass die Oberﬂa¨chenrauheit bei ho¨herer
Wachstumsrate gro¨ßer wird, da die laterale Mobilita¨t des Aluminiums geringer wird. Es
wurde daher der Einﬂuss auf die Wachstumsrate untersucht, der durch den Gesamtﬂuss der
Reagenzien und das Verha¨ltnis zwischen N2/H2 verursacht wird. Sowohl durch die Steige-
rung des Flusses von 2,5 slm auf 4 slm als auch durch die Variation des Verha¨ltnisses N2/H2
(0,5 - 3) reduzierte sich die Wachstumsrate. Die Steigerung des Gesamtﬂusses fu¨hrte jedoch
nicht zu geringeren Rauigkeiten. Dies liegt daran, dass die Reduzierung der Wachstumsrate
auf einer gesteigerten Bildung von Partikeln beruht und sich am eigentlichen Schichtwachs-
tum nichts a¨ndert. Ein erho¨hter N2-Fluss hatte hingegen einen positiven Eﬀekt, der durch
eine ho¨here Mobilita¨t erkla¨rt wurde.
In einem horizontalen Reaktor wurde von Hu et al. [120] AlN bei 1050 ◦C und einem V/III-
Verha¨ltnis von 4500 hergestellt. Bei einem zunehmenden Anteil von N2 in der Atmospha¨re
wurde beobachtet, dass die Schicht aus Kristalliten von zunehmender Gro¨ße besteht, was
durch eine erho¨hte laterale Wachstumsrate erkla¨rt wurde. Durch Raman-Streuung wurde
weiterhin die Verspannung der Schichten vermessen und festgestellt, dass diese mit stei-
gendem N2-Anteil, von tensil zu kompressiv u¨bergeht. Fu¨r ein Verha¨ltnis N2/H2 = 0,2 war
diese nahezu null und auch die HWB des 0002 Reﬂexes ist am geringsten.
Vorbehandlung
Neben den Parametern des eigentlichen Wachstums hat auch die Vorbehandlung der Sub-
strate bzw. das Konzept zum Start des Wachstums einen entscheidenden Einﬂuss auf
die Schichtqualita¨t. Wie bereits erwa¨hnt, hat das Ausheizen des Substrat einen positiven
Eﬀekt, da potentiell vorhandene Adsorbate entfernt werden. Ist die Temperatur jedoch
zu hoch, kommt es zu einer starken Aufrauung, was die Qualita¨t mindert [102, 104]. Von
Reetinla¨ et al. [112] wurde AlN bei 1350 ◦C und einem V/III-Verha¨ltnis von 500 in einem
Planetary Reaktor hergestellt, wobei vor einer Nukleationsschicht (50 nm, T=1000 ◦C )
verschiedene Vorbehandlungen getestet wurden. Durch das Anbieten von TMAl fu¨r 10 -
80 s konnten zwar glatte Schichten mit einigen Lo¨chern hergestellt werden, jedoch stieg die
HWB des 0002 und 303¯2 Reﬂexes stark an. Ebenfalls fu¨hrte eine Nitridation fu¨r 40 s zu
erho¨hten HWB, aber vor allem zu sehr rauen, ko¨rnigen Oberﬂa¨chen. Durch das simultane
Anbieten der Reagenzien ließen sich hingegen glatte Schichten herstellen, die Stufen zeigen,
deren Ho¨he allerdings nicht angegeben wird. Durch dieselbe Arbeitsgruppe wird weiterhin
berichtet, dass das Vorhandensein von GaN im Reaktor die Schichtqualita¨t verbessert.
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Durch das Anbieten eines geringen TMGa-Flusses zu Beginn des Wachstums ließ sich die
0002 HWB deutlich reduzieren und weiterhin wurde das Auftreten von Lo¨chern in der
Oberﬂa¨che verhindert. SIMS-Messungen an diesen Proben zeigten weiterhin, dass Proben
mit Lo¨chern einen deutlich erho¨hten Sauerstoﬀgehalt haben, der jedoch nicht systematisch
untersucht wurde.
Ein positiver Eﬀekt auf die HWB von gezieltem O2-Doping wurde hingegen in der Grup-
pe Scholz beobachtet [109, 121]. Diese verwendeten sowohl fu¨r GaN als auch fu¨r AlN-
Pseudosubstrate eine du¨nne AlN-Nukleationsschicht, die durch das Angebot von moleku-
larem O2 nachfolgend Sauerstoﬀ im Bereich von 10
12 cm−3 entha¨lt.
Polarita¨t
Die Polarita¨t der in den Vero¨ﬀentlichungen vorgestellten Proben ist in der Regel Metall-
polar oder wird nicht angegeben. Paduano et al. [122] und Wu et al. [85] zeigen, dass es
durch eine starke Nitridation zum Wachstum von N-polaren Schichten kommt, die jedoch
eine hohe Dichte an Inversionsdoma¨nen besitzen. Diese sind als hexagonale Pyramiden
auf der Oberﬂa¨che zu erkennen, da Metall-polares Material eine ho¨here Wachstumsrate
besitzt. Durch direktes Wachstum bei niedrigem V/III-Verha¨ltnis bilden sich dagegen Al-
polare Schichten, die auf Grund einer hohen Dichte von Nukleationskeimen eine glatte
Oberﬂa¨che haben. Der Versuch, die Dichte der Nukleationskeime zu reduzieren, fu¨hrt al-
lerdings auf Grund eingeschra¨nkter Koaleszenz, zur Bildung von Lo¨chern in der Oberﬂa¨che.
Die Proben von Paduano et al. wurden von Jasinski et al. verwendet, um die Bestimmung
der Polarita¨t mittels a¨tzen in KOH (siehe Abschnitt 2.3.5Bestimmung der Kristallpola-
rita¨tsubsection.2.3.5) zu untersuchen.
Sonstige Ansa¨tze
Durch die Gruppe Scholz wurde der Einﬂuss von Si-Dotierung im Bereich 1018 - 1020 cm−3
untersucht. Generell war eine Abnahme der Schichtqualita¨t festzustellen, die sich in ho¨heren
HWB und der vermehrten Bildung von Lo¨chern a¨ußert. Ab einer Dotierung von 1020 cm−3
wurden weiterhin Risse in der Schicht beobachtet. Fu¨r Schichten mit geringerer Dotierung
wurde n-Leitfa¨higkeit nachgewiesen, deren Aktivierungsenergie mit 200meV sehr hoch ist.
Durch Nonaka et al. [107] wurde dagegen die Dotierung durch Magnesium untersucht.
Bei Dotierungen in Ho¨he von x·1018 und 2,5·1019 cm−3 wurden in TEM Untersuchungen
V-fo¨rmige Defekte beobachtet, die als Inversionsdoma¨nen identiﬁziert wurden. Fu¨r Dotie-
rungen im Bereich 1020 cm−3 wurden hingegen keine V-Defekte mehr beobachtet, dafu¨r
aber sehr unregelma¨ßig geformte Doma¨nen, die zu einer buckeligen Oberﬂa¨che fu¨hrten.
Weiterhin wurde an der Grenzschicht zum darunterliegenden undotierten AlN eine ver-
mehrte Bildung von Defekten beobachtet.
In einer weiteren Studie von Nagamatsu et al. [106] wurde der Einﬂuss einer Fehlori-
entierung des Substrates zwischen 0◦ und 0,5◦ auf das Wachstum untersucht. Es wurde
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beobachtet, dass die XRD-Halbwertsbreite mit steigendem Fehlschnitt abnimmt, die Rau-
heit dagegen ab 0,1◦ Fehlschnitt leicht ansteigt. Weiterhin wird ab 0,3◦ Fehlschnitt eine
Bu¨ndelung von Stufenkanten beobachtet, die die gro¨ßere Rauigkeit erkla¨rt.
Eine spezielle Methode zur Herstellung von AlN aus TMAl und atomarem Stickstoﬀ wur-
de von Ludin et al. [123] berichtet. In einem zuna¨chst GaN-freien Reaktor wurde TMAl
in einer H2/N2-Atmospha¨re bei 1040 - 1115
◦C angeboten. Dabei bildete sich ausschließlich
Aluminiumcarbid (Al3C4) aber keine metallische Phase, wie es z.B. bei TMGa beobach-
tet wird. Dies kann erkla¨ren, warum ein TMAl-Vorﬂuss in der Regel zu eher schlechteren
Schichtqualita¨ten fu¨hrt (siehe Referenz [112]). In einem GaN-kontaminierten Reaktor bzw.
wenn sich in einem horizontalen Reaktor ein GaN-Substrat vor dem Saphir beﬁndet, bildet
sich AlN von guter Qualita¨t, ohne dass NH3 angeboten wird. Als Erkla¨rung werden drei
Ansa¨tze genannt, von denen zwei auf der katalytischen Bildung von NH3 beruhen und zum
anderen auf einer Gallium induzierten Bildung von metallischem Aluminium, das wieder-
um direkt mit N2 reagieren kann.
Fazit fu¨r das Wachstum
Zusammenfassed ist festzustellen, dass Temperaturen von ca. 1200 - 1300 ◦C die besten
Ergebnisse liefern, da es bei ho¨heren Temperaturen zu A¨tzeﬀekten kommen kann. Das op-
timale V/III-Verha¨ltnis ist vermutlich vom Reaktor und dem Gesamtprozess abha¨ngig, da
die besten Ergebnisse bei Werten zwischen 100 und 800 erzielt wurden. Generell ist es aber
deutlich geringer als bei der Herstellung von GaN (typischer Weise V/III=2000). Ebenfalls
vom Reaktor und Prozess abha¨ngig ist der Druck und der Gesamtﬂuss der Gase, wobei
meistens unter H2-Atmospha¨re gearbeitet wird und niedrige Dru¨cke verwendet werden. Zur
Nukleation werden sowohl ein Vorﬂuss von TMAl als auch eine Nitridation verwendet, so






















Autor Temperatur V/III Druck Methoden Einﬂuss Parameter, Besonderheiten Quelle
( ◦C ) (Torr)
Tsuda (400) - 1200 116 100 AFM Annealing von Saphir, AlN glatter auf rauem Saphir [102]
Fujimoto 1200 - 1500 116 - 1161 100 XRD, AFM Temp: steigende GR bis 1300 ◦C [116]
Imura 1300 - 1600 116 100 XRD, TEM, CL Ausheilen von Defekten bis 3 µm, Schichtdicke 10µm,
CL bei 6,08 eV
[104]
Imura 1400 11 - 1180 100 XRD, TEM,
AFM
V/III: Ru¨ckgang GR, TEM: Ausheilen der Defek-
te, Besonders: Variation V/III wa¨hrend des Schicht-
wachstums
[103]
Imura 800 - 1400 116 100 XRD, TEM,
AFM
Temp: GR steigt, Rauheit sinkt.
Nukleation: TMAl-Vorﬂuss
[105]
Nagamatsu 1300 116 100 XRD, AFM, CL Vatiation Fehlschnitt 0 - 0,5, Mg -Doping von AlN [106]
Thapa 1110 - 1170 1200 26 TEM, AFM N2 - Anteil: sinkende GR [108]
Thapa 1190 1200 26 Si -Doping: Defektdichte und Verspannung steigt mit
Si-konzentration
[109]
Lobanova 1100 - 1195 500 - 4000 26 Simulation der GR abh. von P, V/III, H2/N2 [111]
Reentila¨ 1350 35 XRD, TEM,
AFM
Variation Wachstumsstart: Nitridation erho¨ht Rau-
heit, TMAl steigert XRD-HWB
[112]
Brunner 1200 - 1600* * setpoint 35 XRD, AFM,
SIMS
Temp: Qualita¨t OF stegt.
Einﬂuss von GaN im Reaktor
[113]
Dadgar 970 - 1150 390 - 10000 50 - 200 XRD, AFM, CL T: OF besser, Test LT-ALN. Geringes V/III besser
vertikaler und horizontaler Reaktor, Einﬂuss GaN,
[119]
Uehara 600 - 1200 XRD, AFM Temp: Rauheit sinkt ab, GR steigt bis 1100 ◦C [114]
120 - 4800 V/III : Best. bei 900, Rauheit & XRD-HWB
10 - 70 P: Rauheit steigt ab 40Torr, XRD-HWB insges.
2 - 9 slm* *H2-Fluss H2 Fluss: Rauheit steigt bei hohen und niedrigem
Fluss, XRD-HWB sinkt bis 5 slm
vGas: Max. GR, min. Rauheit bei 50 - 90 cm/s
Hu 1050 4500 25 XRD,AFM,
Raman Scatter.
N2-Fluss fu¨hrt zu kompressiver Spannung, großen In-
seln. XRD-HWB minimal bei 0,5 slm
[120]
Tab. 5.1: U¨bersicht der Vero¨ﬀentlichungen zu kontinuierlichem Wachstum. Einﬂuss fu¨r steigende Parameter angegeben.
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5.2 Experimentelle Ergebnisse zum Einfluss verschie-
dener Wachstumsparameter
Wie auch die im gepulsten Modus hergestellten Proben wurden alle konventionell ge-
wachsenen Proben in einem vertikalen Duschkopf-Reaktor abgeschieden, wie er in Ab-
schnitt 2.1.2Metallorganische Gasphasenepitaxiesubsection.2.1.2 beschrieben ist. Als Sub-
strat wurde ausschließlich c-Fla¨chen orientiertes Saphir benutzt, das nach dem Spalten le-
diglich in demineralisiertem Wasser gespu¨lt und anschließend mittels N2-Strom getrocknet
wurde. Vor dem Wachstum fand außer wa¨hrend der Temperaturrampe und einer Tempe-
raturstabilisierung von 120 s kein weiteres Ausheizen statt. Die Standardbedingungen fu¨r
das Wachstum sind eine Substrattemperatur von 1230 ◦C und eine reine Wasserstoﬀat-
mospha¨re mit einem Fluss von 10 slm bei einem Druck von 50Torr. Neben verschiedenen
Ansa¨tzen fu¨r den Wachstumsstart wurde der Einﬂuss mehrerer Wachstumsparameter auf
das Schichtwachstum untersucht.
Um eine U¨bersicht u¨ber die Parameter zu geben, wurde in der Abbildung 5.1Skizze zum
Einﬂuss der variiertenWachstumsparameter auf die Schraubenversetzungsdichte, die Wachs-
tumsrate und die Qualita¨t der Oberﬂa¨che.ﬁgure.caption.118 in zwei Blo¨cken skizziert, in
welchem Bereich die Parameter variiert wurden und welchen Einﬂuss sie auf das Wachstum
und die Schichtqualita¨t haben. An dieser Stelle ist zu betonen, dass die Skizze nur einen
Trend aufzeigen soll, und die skalierten Graphen in den entsprechenden Abschnitten zu
ﬁnden sind.
Jeder Punkt steht fu¨r eine Probe, wobei durch die Farbe angezeigt werden soll, dass man-
che Parameter mehrfach variiert wurden. Im oberen Feld ist jeweils der Einﬂuss auf die
Schraubenversetzungsdichte dargestellt, welche mo¨glichst gering sein soll. Der Wertebe-
reich ist dabei fu¨r alle Felder unterschiedlich um den Trend detaillierter darzustellen. Im
mittleren Feld ist der Einﬂuss auf die Wachstumsrate dargestellt, die auch eine Aussage
u¨ber die Eﬃzienz des Wachstums zula¨sst. Dabei steht das + fu¨r eine hohe und das - fu¨r
eine geringe Wachstumsrate. Im unteren Feld ist dann eine eher qualitative Beurteilung
der Oberﬂa¨che dargestellt. Generell ist anzustreben, dass sowohl die Rauheit als auch die
Dichte an Lo¨chern mo¨glichst gering ist, so dass z.B. eine aus einzelnen Kristalliten beste-
hende Proben als schlecht eingeordnet wurde.
Die Pra¨sentation der Ergebnisse gliedert sich ebenfalls nach den variierten Parametern.
Zuerst werden verschiedene Konzepte zur Nukleation untersucht und dann der Einﬂuss
des V/III-Verha¨ltnisses. Darauf wird der Einﬂuss der Atmospha¨re behandelt, welche durch
ihre Zusammensetzung, den Druck und die Fliesgeschwindigkeit der Gase vera¨ndert wird.
Anschließend folgen die Untersuchungen zur Temperatur und weiteren Konzepten zur Ver-
besserung der Schichtqualita¨t.
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5.2.1 Wachstumsstart
Nitridation
Im Abschnitt 4.2.2Wachstumsstartsubsection.4.2.2 wurde fu¨r das gepulste Wachstum ge-
zeigt, dass die Qualita¨t von AlN-Schichten stark von den Bedingungen zum Wachstums-
start abha¨ngig ist. Daher wurden auch fu¨r das kontinuierliche Wachstum verschiedene
Ansa¨tze zur Nukleation bzw. zur Vorbehandlung im Reaktor getestet. Auf Grund der Er-
kenntnisse aus dem gepulsten Wachstum wurde als erstes der Einﬂuss einer Nitridation bei
der Wachstumstemperatur von 1250 ◦C untersucht. In Abbildung 5.2REM-Aufnahmen Va-
riation Vorbehandlungﬁgure.caption.120a ist eine REM-Aufnahme einer Probe zu sehen,
die bei einem V/III-Verha¨ltnis von 582 ohne Nitridation im klassischen Sinn, jedoch mit
einem geringen NH3-Vorﬂuss u¨ber 10 s hergestellt wurde. Verglichen mit der Menge an Am-
moniak, die bei der Herstellung von GaN-Pseudosubstraten angeboten wird, betra¨gt die
hier verwendete Menge ca. 0,2%, so dass vermutlich ein anderer Nukleationsprozess vorlie-
gen wird. Daneben ist die Aufnahme einer Probe zu sehen, die fu¨r 120 s bei einem NH3-Fluss
von 1000 sccm nitridiert und anschließend bei gleichem V/III-Verha¨ltnis u¨berwachsen wur-
de; die gleiche Morphologie ergab sich auch bei einer Nitridationszeit von 30 s. Bei beiden
Proben ist eine ko¨rnige Oberﬂa¨che zu sehen, die bei der Probe mit langer Nitridation in
Abbildung 5.2REM-Aufnahmen Variation Vorbehandlungﬁgure.caption.120b durch dreie-
ckige bis la¨ngliche, klar separierte Strukturen gekennzeichnet ist. Bei kurzer Nitridation
sind die Strukturen eher verschwommen und gro¨ßer, was auf gro¨ßere Nukleationskeime
hindeutet. Weiterhin ist die Halbwertsbreite der 0002 Rockingkurve dieser Probe deutlich
geringer, was ebenfalls auf eine ho¨here Kristallqualita¨t hindeutet.
In einer weiteren Serie wurden Proben bei einem deutlich geringeren V/III-Verha¨ltnis von
155 hergestellt und der Einﬂuss einer ebenfalls deutlich geringeren Nitridation untersucht.
Bei einem NH3-Fluss von 270 sccm wurde fu¨r Zeiten zwischen 0 s bis 40 s und 120 s ni-
tridiert und anschließend ca. 1 µm AlN abgeschieden. REM-Aufnahmen der Proben sind
in Abbildung 5.2REM-Aufnahmen Variation Vorbehandlungﬁgure.caption.120d - f zu se-
hen. Bezu¨glich der Morphologie ist festzustellen, dass die Proben mit einer Nitridation
zwischen 0 s und 20 s glatte Oberﬂa¨chen haben, wie es in Abbildung 5.2REM-Aufnahmen
Variation Vorbehandlungﬁgure.caption.120d zu sehen ist. Ab einer Nitridationszeit von
20 s nimmt die Dichte der Lo¨cher jedoch stark zu und die Form wird la¨nglich (Abbildung
5.2REM-Aufnahmen Variation Vorbehandlungﬁgure.caption.120e). Bei 120 s Nitridation
ist die Oberﬂa¨che dann wieder ko¨rnig.
Aus Ro¨ntgenuntersuchungen ist festzustellen, dass sich fu¨r 0 - 20 s Nitridation kein klarer
Trend bezu¨glich Kristallqualita¨t zeigt, fu¨r la¨ngere Nitridation die Halbwertsbreiten jedoch
stark ansteigen, was die schlechtere Qualita¨t dieser Proben besta¨tigt. Die besten Proben
ko¨nnen somit durch eine kurze Nitridation erzielt werden, so dass auch in Anlehnung der
Erkenntnisse des gepulsten Wachstums standardma¨ßig eine Nitridation von 10 s durch-
gefu¨hrt wurde.
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Abb. 5.2: REM-Aufnahmen von Proben mit verschiedenen Ansa¨tzen zumWachstumsstart.
(a-c) Wachstum bei V/III = 582, a) kurze Nitridation, d = 500 nm, b) Nitridation 120 s,
d = 340 nm, c) TMAl Vorﬂuss 10 s, d = 440 nm.
(d-f) Wachstum bei V/III = 155, d) Nitridation 10 s, d = 1,2 µm, e) Nitridation 40 s, d =
1,2 µm, f) Nitridation 120 s, d = 900 nm.
Metallisierung
Alternativ wurde auch der Einﬂuss einer Metallisierung bzw. eines Vorﬂusses von TMAl auf
das Wachstum untersucht. In Abbildung 5.2REM-Aufnahmen Variation Vorbehandlungﬁgure.caption.120c
ist eine REM-Aufnahme einer Probe mit 10 s TMAl-Vorﬂuss und einem V/III-Verha¨ltnis
von 582 zu sehen. Diese zeigt eine gewisse A¨hnlichkeit zur stark nitridierten Probe. Es
sind ebenfalls la¨ngliche und auch dreieckige Strukturen zu sehen, die jedoch sta¨rker mit-
einander verwachsen scheinen. Bei la¨ngerem TMAl Vorﬂuss nimmt die Zahl der Dreiecke
zu, und auch sind die la¨nglichen Strukturen scha¨rfer begrenzt, was die A¨hnlichkeit zu den
stark nitridierten Proben erho¨ht. Wird das AlN nach einem 10 s Vorﬂuss jedoch bei einem
V/III-Verha¨ltnis von 155 abgeschieden, erha¨lt man glatte Oberﬂa¨chen, die nur eine geringe
Zahl von Lo¨chern aufweisen. Verglichen mit einer nitridierten Probe sind jedoch die Halb-
wertsbreiten der Ro¨ntgenmessungen etwas gro¨ßer. A¨quivalente Ergebnisse wurden auch
bei den gepulst hergestellten Proben im Abschnitt 4.2.2Wachstumsstartsubsection.4.2.2
beobachtet und durch eine ho¨here Dichte und Orientierung an Nukleationskeimen erkla¨rt.
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Abb. 5.4: REM-Aufnahmen von Proben in verschiedenen Stadien des Wachstums. a) nach
10 s Nitridation, b) 10 s Wachstum, c) 100 s Wachstum, d) 500 s Wachstum, e) 900 s Wachs-
tum, f) 900 s Wachstum an Probenspitze aufgenommen.
reduziert sind. Insbesondere sind kleinere Lo¨cher fast verschwunden. In der Abbildung f
ist ebenfalls eine Aufnahme der Probe nach 900 s Wachstum zu sehen, die jedoch von der
Spitze der Probe stammt. Dort ist die Oberﬂa¨che vollsta¨ndig geschlossen und weist nur
wenige Lo¨cher auf. Zu erkla¨ren ist dieser Eﬀekt durch Temperaturunterschiede, wie sie in
Abschnitt 5.2.4Temperatursubsection.5.2.4 diskutiert werden. Anhand der Serie la¨sst sich
gut erkennen, dass es auf Grund der geringen Oberﬂa¨chenmobilita¨t der Addukte recht
lange dauert, bis sich eine geschlossene Oberﬂa¨che bildet. Wie im Abschnitt 5.2.7Analy-
se der Verspannungsubsection.5.2.7 gezeigt wird, ist dies erst ab 800 - 900 nm Schichtdicke
gegeben, was auch durch die konstante Amplitude der Reﬂektivita¨t im Graphen 5.4REM-
Aufnahmen Variation Nitridationﬁgure.caption.124 verdeutlicht wird.
Tieftemperatur Nukleationsschicht
Ein weiterer Ansatz fu¨r eine Nukleationsschicht, wie sie fu¨r die Herstellung von GaN-
Templates verwendet wird, ist die Abscheidung einer du¨nnen, polykristallinen Schicht bei
tiefen Temperaturen. Diese desorbiert teilweise bei ho¨heren Temperaturen, so dass nur
große Kristallite u¨brig bleiben, die fu¨r das nachfolgende Schichtwachstum als Keim die-
124 KAPITEL 5. KONTINUIERLICHES WACHSTUM
nen. Da es auf Grund der großen Temperaturstabilita¨t von AlN nicht zu einer Desorpti-
on bei der Wachstumstemperatur kommt, ist es nicht sinnvoll, einen solchen Ansatz mit
AlN-Nukleationsschicht fu¨r die Herstellung von AlN zu wa¨hlen. Stattdessen wurde der An-
satz einer tieftemperatur GaN-Schicht getestet, die zum einen direkt bei 1250 ◦C und zum
anderen erst du¨nn bei 1050 ◦C und anschließend bei 1250 ◦C weiter u¨berwachsen wurde.
Auf diese Weise ko¨nnte erreicht werden, dass sich große Nukleationskeime bilden, die im
Wachstum dominieren und so zu großen Kristalliten und damit geringen Versetzungsdich-
ten fu¨hren.
Die Oberﬂa¨che der ersten Probe sieht genau so aus wie die einer Probe ohne vorhergehende
Nitridation, die in Abbildung 5.2REM-Aufnahmen Variation Vorbehandlungﬁgure.caption.120a
zu sehen ist. Es ist also davon auszugehen, dass das GaN auf Grund der hohen Wachs-
tumstemperatur vollsta¨ndig desorbiert ist. Ein weiteres Indiz hierfu¨r ist, dass die in situ
gemessene Reﬂektivita¨t wa¨hrend des Aufheizens vollsta¨ndig auf das Niveau des reinen Sa-
phirs zuru¨ckgekehrt ist, nachdem sie wa¨hrend der GaN-Abscheidung deutlich angestiegen
war.
Die Oberﬂa¨che der zweiten Probe hat ebenfalls A¨hnlichkeit mit der Probe in Abbildung
5.2REM-Aufnahmen Variation Vorbehandlungﬁgure.caption.120a, zeigt scha¨rfer abgegrenz-
te Kristallite, die etwas gro¨ßer zu sind. Die Herstellung dominierender Nukleationskeime
scheint also erfolgreich gewesen zu sein, wobei es allerdings nicht zur Koaleszenz der Kris-
tallite gekommen ist. Da der Ansatz einer tieftemperatur GaN-Nukleationsschicht keine
signiﬁkante Verbesserung des Wachstums darstellt, wurde er nicht weiter verfolgt.
5.2.2 Einfluss des V/III-Verha¨ltnisses
Wie auch schon im Abschnitt 4.2.5V/III-Verha¨ltnissubsection.4.2.5 gezeigt wurde, hat das
V/III-Verha¨ltnis einen starken Einﬂuss auf die Schichtqualita¨t. Bei einer Temperatur von
1250 ◦C und einem konstanten TMAl-Fluss von 77 µmol/min wurde das V/III-Verha¨ltnis
durch A¨nderung des NH3-Flusses variiert. Vor dem eigentlichen Wachstum wurde der NH3-
Fluss in den Reaktor in 10 - 15 s auf den angestrebten Fluss erho¨ht, so dass alle Proben in
gewisser Weise nitridiert wurden. Die Dicke der Proben liegt im Bereich zwischen 350 nm
und 500 nm, wobei die Proben mit hohem V/III-Verha¨ltnis in der Regel du¨nner sind.
In Abbildung 5.6Graph GR vs. V/IIIﬁgure.caption.127 ist der Einﬂuss des V/III-Verha¨ltnisses
auf die Wachstumsrate und die Oberﬂa¨chenrauheit dargestellt. Es ist eindeutig, dass ein
niedriges V/III-Verha¨ltnis zu glatteren Schichten fu¨hrt, was auch anhand der REM-Aufnahmen
in Abbildung 5.5REM-Aufnahmen Variation V/IIIﬁgure.caption.126a - d zu sehen ist.
Bei einem Verha¨ltnis von 2000, wie es meistens fu¨r die Herstellung von GaN genutzt wird,
bilden sich klar separierte, hexagonale Kristallite. Mit sinkendem V/III-Verha¨ltnis nimmt
deren Gro¨ße leicht ab und es kommt zu einem zunehmenden Verwachsen einzelner Kristal-
lite, was in der Ausbildung eher meanderfo¨rmiger Strukturen endet (Abbildung 5.5REM-
Aufnahmen Variation V/IIIﬁgure.caption.126c). Bei dem an der verwendeten Anlage mi-
nimal mo¨glichen NH3-Fluss ist die Oberﬂa¨che weitestgehend geschlossen, zeigt aber noch
teilweise stark ausgedehnte Lo¨cher oder Gra¨ben, was auf eine nicht vollsta¨ndige Koaleszenz
der Kristallite hindeutet.
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Abb. 5.5: REM-Aufnahmen von Proben bei verschiedenem V/III-Verha¨ltnis hergestellt.
a) V/III = 2035, b) V/III = 872, c) V/III = 291, d) V/III = 145.
e) V/III = 155 und N2-Fluss 3500 sccm, was dem NH3-Fluss der Probe a entspricht.
f)Variation des V/III-Verha¨ltnisses wa¨hrend des Wachstums, erst V/III = 2000 dann V/III
= 155.
Eine weitere Verringerung des V/III-Verha¨ltnisses auf 86 ist durch eine Erho¨hung des
molaren TMAl-Flusses auf 130 µmol/min mo¨glich. Die so hergestellte Probe (hier nicht ab-
gebildet) besitzt eine vollsta¨ndig geschlossene Oberﬂa¨che, wobei zu beachten ist, dass die
Schichtdicke mit 1400 nm deutlich gro¨ßer ist. Weiterhin ist festzustellen, dass die Wachs-
tumsrate mit 4,4 µm/h ebenfalls stark erho¨ht ist, wodurch bei gleicher Wachstumszeit eine
deutlich dickere Schicht abgeschieden wurde.
Aus dem Graphen 5.6Graph GR vs. V/IIIﬁgure.caption.127 kann ferner abgelesen werden,
dass die Wachstumsrate mit steigendem NH3-Fluss auf weniger als die Ha¨lfte sinkt. Dies ist
auf eine erho¨hte Bildung von Partikeln zuru¨ckzufu¨hren, wie sie in Abschnitt 2.1.2Metall-
organische Gasphasenepitaxiesubsection.2.1.2 beschrieben wurde. Da die Halbwertsbreiten
der Ro¨ntgenuntersuchungen jedoch keinen eindeutigen Trend zeigen, ist weiterhin davon
auszugehen, dass sich die Partikel nicht an der AlN-Schicht anlagern, sondern mit dem
Tra¨gergas aus dem Reaktor entfernt werden.
Ein weiterer Eﬀekt des V/III-Verha¨ltnisses ist im Graphen 5.7Graph Braggposition vs.
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eingestellt. Bei hohem V/III-Verha¨ltnis sind die Schichten deutlich kompressiv verspannt,
was sich in einem Braggwinkel kleiner 36,04 ◦ a¨ußert. Ab einem Verha¨ltnis von 250 a¨ndert
sich die Verspannung deutlich, so dass sie bei V/III < 100 zu tensil u¨bergeht. Zu erkla¨ren
ist dies durch eine erho¨hte laterale Wachstumsrate, die dazu fu¨hrt, dass sich Korngrenzen
schneller schließen und der Kristall dazu leicht gedehnt wird.
Generell ist festzustellen, dass ein geringeres V/III-Verha¨ltnis zu bevorzugen ist, da ein la-
terales Wachstum begu¨nstigt wird und die Schichten glatter werden. Weiterhin ist auch eine
deutliche Verringerung der Versetzungsdichten zu beobachten, die in Abbildung 5.8Verset-
zungsdichte vs. V/IIIﬁgure.caption.128 dargestellt sind. Die Stufenversetzungsdichte streut
wieder stark um ca. 2·1010 cm−2 wobei eine leichte Abnahme zu beobachten ist. Insbeson-
dere die Proben der Serie 2 haben mit ca. 5·109 cm−2 eine deutlich reduzierte Dichte. Die
Schraubenversetzungsdichte sinkt fu¨r die Serie 1 linear, wobei einige Messwerte deutlich
abweichen. Die Proben der Serie 2 zeigen ebenfalls deutlich geringere Versetzungsdich-
ten im Bereich von 1 - 5·107 cm−2. Als Einsetzung im linken Graph ist der V/III-Bereich
zwischen 0 und 250 dargestellt, um den Einﬂuss zu verdeutlichen. Man erkennt dort eine
Minimum bei einem V/III-Verha¨ltnis von 100, das auch durch Imura et al. [104] (V/III =
116) bevorzugt wird.
Wie bereits zu Beginn des Abschnitts erwa¨hnt, unterscheiden sich die Proben durch die
Intensita¨t der Nitridation, da der NH3 variiert wurde. Es wa¨re daher von Interesse, das
V/III-Verha¨ltnis auch noch einmal fu¨r Proben zu variieren, die eine identische Nukleati-
onsschicht von einigen 10 nm besitzen.
Wachstum bei variierendem V/III-Verha¨ltnis
Von Imura et al. [104] wird berichtet, dass ein hohes V/III-Verha¨ltnis zur Ausbildung
gro¨ßerer Kristallite fu¨hrt, die laterale Wachtumsrate jedoch bei einem geringen Verha¨ltnis
ho¨her ist. Daher wurde von ihnen das V/III-Verha¨ltnis wa¨hrend des Wachstums schritt-
weise reduziert, um mo¨glichst große Kristallite und eine glatte Oberﬂa¨che zu erhalten.
Ein a¨hnlicher Versuch wurde hier in der Weise durchgefu¨hrt, dass eine du¨nne Schicht bei
V/III=2000 und dann die eigentliche Schicht bei V/III=155 abgeschieden wurde. Das Er-
gebnis ist eine Schicht, deren Morphologie in Abbildung 5.5REM-Aufnahmen Variation
V/IIIﬁgure.caption.126f zu sehen ist. Die Kristallite sind deutlich gro¨ßer als z.B. in Abbil-
dung c, jedoch immer noch deutlich voneinander getrennt. Es wa¨re daher an dieser Stelle
von Interesse gewesen, ab welcher Schichtdicke es zu einer vollsta¨ndigen Koaleszenz kommt,
zumal die Proben der obigen Vero¨ﬀentlichung mit 9 µm deutlich dicker sind.
Variation der Wachstumsrate
Die Wachstumsrate wurde variiert, indem bei einem konstanten V/III-Verha¨ltnis von 145
sowohl der TMAl- als auch der NH3-Fluss reduziert wurde. Es wurden jeweils ca. 1 µm
dicke Schichten abgeschieden, die sich bezu¨glich der Morphologie nicht unterschieden. In
Abbildung 5.9Einﬂuss des TMAl-Flusses auf die Wachstumsrate.ﬁgure.caption.131 ist die
Wachstumsrate u¨ber dem TMAl-Fluss aufgetragen. Es ist zu erkennen, dass diese bis zu ei-
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Variation Vorbehandlungﬁgure.caption.120a), a¨ndert sich jedoch fast nichts mit zunehmen-
dem N2-Anteil. Lediglich die Probe, die bei einem Verha¨ltnis von 1/1 hergestellt wurde,
zeigt etwas scha¨rfer begrenzte Kristallite, wie es auch fu¨r ho¨here V/III-Verha¨ltnisse beob-
achtet wird.
In Abbildung 5.11Graph GR vs.N2, NH3-Anteilﬁgure.caption.133 ist die Wachstumsrate
gegen den N2-Fluss (rot) und fu¨r eine weitere Serie gegen den NH3-Fluss (schwarz) aufge-
tragen. Der Gesamtﬂuss betra¨gt bei allen Proben 10 slm, wobei der restliche Fluss durch H2
bereitgestellt wird. Zu erkennen ist, dass die Wachstumsrate mit steigendem N2-Anteil von
ca. 2 µm/h auf 1,2 µm/h sinkt. Zuru¨ckzufu¨hren ist dies auf eine dickere Grenzschicht und
eine verringerte Diﬀusivita¨t der Reagenzien, da Stickstoﬀ eine deutlich ho¨here Viskosita¨t
als Wasserstoﬀ hat und die Diﬀusivita¨t von NH3 in N2 geringer ist (siehe Tabelle 2.1Aus-
gewa¨hlte Materialparameter fu¨r Wasserstoﬀ, Stickstoﬀ und Ammoniak.table.caption.16).
Basierend auf diesen Werten wurde die Wachstumsrate nach Gleichung 2.6Simulation der
Wachstumsrateequation.2.1.6 simuliert, wobei lediglich der Ordinatenabschnit als freier Pa-
rameter zugelassen war. Fu¨r den Fit 2 wurde zusa¨tzlich das Verha¨ltnis der Diﬀusivita¨t der
Reagenzien in H2:N2 variiert, wodurch sich eine noch bessere U¨bereinstimmung ergibt. An
dieser Stelle sei noch einmal darauf hingewiesen, dass gerade die Diﬀusivita¨t nur schlecht
abgescha¨tzt werden kann, da wenig Daten zur Verfu¨gung stehen und sich vor allem gro¨ßere
Komplexe in der Gasphase bilden, fu¨r die gar keine Daten existieren.
Ebenfalls dargestellt ist das Verhalten bei einem erho¨hten NH3-Anteil, das bereits im vo-
rigen Abschnitt beschrieben wurde. Auf eine Simulation der Messwerte wurde verzichtet,
da hier eine Verringerung der Diﬀusion durch eine dickere Grenzschicht auszuschließen ist,
da die Viskosita¨ten von H2 und NH3 recht a¨hnlich sind. Weiterhin fehlen Daten fu¨r die
Diﬀusivita¨t von TMAl in NH3, so dass nicht zwischen dem Einﬂuss einer vera¨nderten Dif-
fusivita¨t und dem Einﬂuss vermehrter Vorreaktionen unterschieden werden kann.
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Abb. 5.12: REM-Aufnahmen von Proben bei unterschiedlichem Druck hergestellt. a)
35Torr, b) 60Torr, c) 100Torr.
5.13Graph GR vs. Reaktordruckﬁgure.caption.136 dargestellt ist. Die Messwerte sind wei-
terhin durch Simulationen angena¨hert, die im Fit 1 lediglich eine geringere Diﬀusivita¨t
(Fit 1) beru¨cksichtigen. Im Fit 2 wurden zusa¨tzlich vermehrte Vorreaktionen durch einen
proportionalen Faktor beru¨cksichtigt. Letztere nehmen mit dem Druck zu, da die Atmo-
spha¨re dichter wird und die Wahrscheinlichkeit erho¨ht wird, dass Reagenzien in der Gaspha-
se aufeinandertreﬀen und Partikel bilden, die mit dem Tra¨gergas aus dem Reaktor entfernt
werden. Entsprechendes wurde auch von Uehara et al., Lobanova et al. und Mihopopoulos
et al. beobachtet und durch Simulationen besta¨tigt [43, 111, 114].
Gesamtfluss des Tra¨gergases
Eine weitere A¨nderung der Atmospha¨re ist durch die Variation des Tra¨gergasﬂusses mo¨glich.
Bei einem konstanten V/III-Verha¨ltnis von 155 und einem Druck von 50Torr wurde der
H2-Fluss zwischen 8 slm und 16 slm variiert.
In Abbildung 5.14Graph SDD vs. H2-Flussﬁgure.caption.136 ist die Wachstumsrate und
die Schraubenversetzungsdichte gegen den H2-Fluss aufgetragen. Die Wachstumsrate steigt
bis zu einem Fluss von 14 slm linear an und fa¨llt dann wieder um gut 10% ab. Bezu¨glich
der Ro¨ntgenanalyse ist festzustellen, dass die Stufenversetzungsdichte nicht eindeutig be-
einﬂusst wird, die Schraubenversetzungsdichte jedoch ein Minimum bei einem Fluss von
12 - 14 slm zeigt.
REM-Aufnahmen einiger Proben sind in der Abbildung 5.15REM-Aufnahmen Variation
H2-Flussﬁgure.caption.138 zu sehen. Bei einem Fluss von 8 slm erha¨lt man einzelne Kris-
tallite und ab 10 slm geschlossene Oberﬂa¨chen mit la¨nglichen Lo¨chern, deren Anzahl mit
steigendem Fluss abnimmt, so dass die Dichte bei 14 slm kleiner als 1·108 cm−2 ist. Fu¨r
einen H2-Fluss von 16 slm steigt die Dichte der Lo¨cher dann wieder stark an.
Zu erkla¨ren ist dieser Eﬀekt dadurch, dass sich bei einem erho¨hten Tra¨gergasﬂuss und da-
mit einer ho¨heren Fließgeschwindigkeit v, eine du¨nnere Grenzschicht u¨ber dem Substrat
ausbildet und die Addukte somit leichter zur Oberﬂa¨che diﬀundieren ko¨nnen. Bei einem
Fluss von 16 slm a¨ndert sich dann vermutlich das Stro¨mungsmuster im Reaktor, so dass







Abb. 5.16: Skizze des Nukleationsprozesses bei niedriger und hoher Temperatur.
temperatur dennoch im Bereich von 1050 - 1270 ◦C variiert. Wie fu¨r ein diﬀusionslimitiertes
Wachstum zu erwarten, ist die Wachstumsrate konstant und liegt bei (2,5± 0,1) nm/h. In
Abbildung 5.17REM-Aufnahmen Variation Wachstumstemperaturﬁgure.caption.140 sind
REM-Aufnahmen der entsprechenden Proben zu sehen, deren Dicke im Bereich von 900 nm
liegt. Bei 1050 ◦C erha¨lt man sehr raue Schichten und Strukturen, die eine unregelma¨ßige
la¨ngliche Form aufweisen. Bei 1100 ◦C scheinen diese Strukturen zunehmend miteinander
zu verwachsen, so dass geschlossene, glatte Bereiche von einigen 100 nm Gro¨ße entstehen.
Im Bereich von 1150 ◦C bis 1200 ◦C erha¨lt man glatte Schichten, die jedoch eine sehr hohe
Dichte von la¨nglichen Lo¨chern aufweisen. Dabei sind zwei Formen zu unterscheiden, da die
Lo¨cher eher wie du¨nne Striche aussehen oder diese breiter sind und eine dreieckige Form
haben. Bei einer Temperatur von 1230 ◦C erha¨lt man dann glatte Schichten, die nur eine
geringe Zahl kleiner Lo¨cher aufweisen.
Zu erkla¨ren ist dieses Verhalten dadurch, dass sich bis 1100 ◦C eher wenige, große Nu-
kleationskeime bilden, die aber auf Grund einer geringen lateralen Wachstumsrate nicht
miteinander verwachsen (siehe Abbildung 5.16Skizze des Nukleationsprozesses bei niedri-
ger und hoher Temperatur. ﬁgure.caption.139). Ab 1150 ◦C bilden sich mehr Keime, die
u¨berwiegend die exakt gleiche Ausrichtung haben, so dass sich zwischen ihnen nur die
du¨nnen Lo¨cher bilden. Zwischen Keimen mit gro¨ßerem Unterschied in der Ausrichtung
bilden sich wieder die großen Lo¨cher. Bei 1230 ◦C ist die laterale Wachstumsrate dann so
groß, dass alle Lo¨cher schon bei 900 nm Schichtdicke u¨berwachsen werden.
Eine weitere Erho¨hung der Wachstumstemperatur hat hingegen wieder einen negativen
Einﬂuss auf die Morphologie, was sich in einer zunehmenden Zahl von teilweise stark aus-
gedehnten Lo¨chern bei einer Wachstumstemperatur von 1270 ◦C zeigt. Ein Grund hierfu¨r
ko¨nnte wieder ein Unterschied im Nukleationsprozess sein, da das eigentliche (laterale)
Wachstum besser sein sollte und zumindest nicht durch thermisches A¨tzen begrenzt wird.
Zu u¨berpru¨fen wa¨ren die Annahmen durch Proben, deren Nitridation bei geringen Tempe-
raturen durchgefu¨hrt wird und deren Schichtwachstum bei hohen Temperaturen stattﬁndet.
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Abb. 5.17: REM-Aufnahmen von Proben, bei verschiedenen Temperaturen hergestellt: a)
1050 ◦C, b) 1100 ◦C, c) 1150 ◦C, d)1200 ◦C, e) 1230 ◦C, f) 1270 ◦C.
In Abbildung 5.19Graph SDD vs. Wachstumstemperaturﬁgure.caption.142 sind die mittels
XRD bestimmten Versetzungsdichten u¨ber die Temperatur aufgetragen. Die Stufenverset-
zungsdichte schwankt recht stark, zeigt aber keinen Trend. Die Schraubenversetzungsdichte
zeigt ein Minimum bei 1150 ◦C und steigt dann mit zunehmender Wachstumstemperatur
leicht an, was auf eine sta¨rkere Koaleszenz zuru¨ckzufu¨hren ist.
Bezu¨glich der Wachstumsrate ist festzustellen, dass diese zwar im Bereich von 5% schwankt,
sich jedoch nicht eindeutig mit der Temperatur korreliert a¨ndert. Dies spricht dafu¨r, dass
ab einer Temperatur von 1050 ◦C die Ausgangsstoﬀe vollsta¨ndig bzw. in einem konstan-
ten Maße dissoziieren und das Wachstum im diﬀusionsbegrenzten Regime stattﬁndet. In
der Literatur wird dagegen zum einen durch Fujimoto et al. [116] von einer Steigerung
der Wachstumsrate unter H2 Atmospha¨re zwischen 1200
◦C und 1500 ◦C berichtet. Dage-
gen wird durch Miyagawa et al. [117, 118] von einer sinkenden Wachstumsrate zwischen
1250 ◦C und 1500 ◦C unter N2 Atmospha¨re berichtet, wobei der Eﬀekt durch H2 in der At-
mospha¨re noch versta¨rkt wird. Es ist daher anzunehmen, dass der Einﬂuss der Temperatur
auf die Wachstumsrate auch von der Reaktorform und der Atmospha¨re abha¨ngt.
In einer anderen Serie wurde bei a¨hnlichen Bedingungen, jedoch einem geringeren H2-Fluss
von 14 slm, die Temperatur in geringeren Schritten variiert. REM-Aufnahmen dieser Pro-
ben sind in Abbildung 5.18REM-Aufnahmen VariationWachstumstemperaturﬁgure.caption.141
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zu ﬁnden.
5.2.5 Weitere Wachstumsansa¨tze
Neben den bisher diskutierten Wachstumsserien wurden auch einige Proben hergestellt, bei
denen weitere Ansa¨tze zur Verbesserung der Schichtqualita¨t getestet wurden. Diese bilden
jedoch keine Serien und werden deshalb im folgenden Abschnitt vorgestellt und analysiert.
Zwischenschichten
Bei der Herstellung von GaN-Templates wird oftmals eine SiN-Zwischenschicht abgeschie-
den, um die aktuelle GaN-Oberﬂa¨che zu maskieren (erstmals Tanaka et al. [124] gezeigt).
Dies bewirkt eine Reduktion der Stufenversetzungsdichte, da zum einen das Wachstum
kleinerer Kristallite unterdru¨ckt wird und zum anderen Faden-Versetzungen seitlich abge-
bogen werden und sich dann gegenseitig auslo¨schen ko¨nnen. Ein entsprechender Ansatz
wurde daher auch fu¨r die Herstellung von AlN-Templates getestet. Nach der Abschei-
dung von ca. 550 nm AlN wurde mit den Parametern aus der GaN-Template Herstellung
(5000 sccm NH3 und 10 sccm SiH4) jedoch bei 1250
◦C eine du¨nne SiN Schicht abgeschieden
und diese anschließend mit ca. 650 nm AlN u¨berwachsen. Um zu testen, ob eventuell auch
schon der erho¨hte NH3-Fluss oder die Wachstumspause einen Einﬂuss auf das Wachstum
hat, wurden ebenfalls Proben hergestellt, bei denen das Wachstum unterbrochen wurde
bzw. u¨ber 480 s stark nitridiert wurde.
Bezu¨glich der Morphologie ist im REM kein Unterschied zwischen den Proben zu sehen.
Alle Proben haben eine vollsta¨ndig geschlossene Oberﬂa¨che und eine Dichte an Lo¨cher
kleiner 1x107 cm−2. Aus den Ro¨ntgenuntersuchungen ist hingegen zu erkennen, dass die
Versetzungsdichten fu¨r die Probe mit Zwischennitridation und SiN-Schicht etwas ho¨her
sind. Dies gilt jedoch nur fu¨r vier Proben, die direkt hintereinander hergestellt wurden.
Einzelproben, die im Vorfeld nach gleichem Rezept hergestellt wurden, zeigen teilweise
einen entgegengesetzten Trend. Zu erkla¨ren ist dies eventuell durch die bereits erwa¨hnten
A¨nderungen der Reaktorkonditionen, die einen Einﬂuss auf das Wachstum haben. Wei-
terhin ko¨nnte es auch daran liegen, dass die Substrate durch minimale Verschmutzungen
etwas andere Eigenschaften hatten.
Substrat mit Fehlschnitt
Ein deutlicher Einﬂuss des Substrats auf die Oberﬂa¨chenmorphologie ist in den REM-
Aufnahmen in Abbildung 5.21REM-Aufnahmen Variation des Substratsﬁgure.caption.146
zu erkennen. Beide Proben wurden nach gleichem Rezept und nach gleicher Vorbehand-
lung in einem Wachstumslauf hergestellt. Allerdings stammen die Substrate aus verschie-
denen Chargen (A und B) von c-orientierten Saphir Wafern. Wie die Probe in Abbildung
5.21REM-Aufnahmen Variation des Substratsﬁgure.caption.146b zeigen alle glatten AlN-
Schichten, die auf Wafern der Charge B hergestellt wurden, Stufen im REM und im AFM.
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Abb. 5.21: REM-Aufnahmen von Proben nach gleichem Rezept aber auf Substraten aus
verschiedenen Chargen hergestellt. a) Charge A (alt), b) Charge B (neuer). c) AFM-
Aufnahme der in Abbildung b dargestellten Probe (zehnfach u¨berho¨ht). Dimension der
Stufen: Breite × Ho¨he = (420± 120) × (6± 2) nm.
5.2.6 Lokale Einflu¨sse - Wachstum auf 2 ′′-Substraten
Wie bereits im Abschnitt 2.1.2Metallorganische Gasphasenepitaxiesubsection.2.1.2 ange-
sprochen, ist auf Grund der Dreizonenheizung nicht unbedingt davon auszugehen, dass
die Temperatur u¨ber den gesamten Suszeptor homogen ist. Dies fu¨hrt insbesondere beim
Wachstum auf ganzen 2 ′′ Wafern zu Inhomogenita¨ten in Schichtdicke und Qualita¨t. Wei-
terhin kommt es an den Kanten der Substrate bzw. der Substrattaschen zu Verwirbelun-
gen, die zu Inhomogenita¨ten am Probenrand fu¨hren. Es wurden daher in der Regel die
XRD-Messungen aus der Mitte der Proben ausgewertet, da dort die beste Qualita¨t zu er-
warten ist. Andererseits wurde die Dicke der Schichten an mehreren Punkten vermessen,
um Aussagen u¨ber die Homogenita¨t treﬀen zu ko¨nnen. Beim Wachstum auf 1/6 2 ′′ Proben
variierte die Dicke meistens weniger als 5%, was einer guten Homogenita¨t entspricht.
REM-Aufnahmen wurden meistens in der Na¨he des a¨ußeren, runden Randes, in der Mitte
und an der Spitze gemacht, die weiter innen auf dem Suszeptor liegt. In der Regel zeigten
sich vergleichbare Morphologien, lediglich die Dichte von Lo¨chern a¨nderte sich meistens
u¨ber die Probe, was durch gewisse Unterschiede der Temperatur Verwirbelungen zu er-
kla¨ren ist. Bei manchen Proben zeigten sich jedoch gravierende Unterschiede u¨ber die
Probe, die nicht allein durch einen Temperaturgradienten zu erkla¨ren sind.
Besonders deutlich ist der Eﬀekt beim Wachstum auf ganzen 2 ′′ Wafern. In Abbildung
5.22REM-Aufnahmen Wachstum auf 2 ′′ﬁgure.caption.147a - c sind REM-Aufnahmen einer
Probe zu sehen, die bei nominell 1230 ◦C hergestellt wurde. Die Aufnahmen stammen von
der Mitte des Wafers, vom Rand und einem Bereich dazwischen, jeweils mit ca. 10mm
Abstand. In der Mitte ist die Schicht weitestgehend geschlossen, hat aber eine hohe Dichte
von la¨nglichen bis dreieckigen Lo¨chern und Gra¨ben. Im Zwischenbereich ist die Dichte der
Lo¨cher etwas geringer und die Form ist weniger la¨nglich. Im Randbereich ist die Oberﬂa¨che
hingegen vollsta¨ndig geschlossen und es sind fast keine Lo¨cher zu sehen. Diese gute Kris-
tallqualita¨t im Randbereich ist fu¨r den ganzen Umfang des Wafers zu beobachten, wobei es
im Zwischenbereich Unterschiede gibt, je nachdem ob sich dieser eher in der Mitte oder am
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Abb. 5.22: REM-Aufnahmen an verschiedenen Stellen einer 2 ′′ Probe.
a) Mitte des Wafers, b) Zwischenbereich, c) Rand des Wafers.
Lokale REM-Aufnahmen einer 1/6 2 ′′ Probe in 2 ′′ Tasche gewachsen.
d) Spitze der Probe (Mitte der 2 ′′ Tasche), e) Zwischenbereich, f) Rand der Probe.
Rand des Suszeptors befunden hat. Eine im selben Wachstumslauf hergestellte Probe auf
1/6 2 ′′ Wafer ist hingegen vollsta¨ndig von guter Qualita¨t, weswegen ein fehlerhaftes Wachs-
tum auszuschließen ist. Vergleicht man die Morphologien mit den in Abbildung 5.18REM-
Aufnahmen VariationWachstumstemperaturﬁgure.caption.141 dargestellten Einﬂu¨ssen der
Temperatur, so ist festzustellen, dass der mittlere Bereich vermutlich bei anderen Tempera-
turen abgeschieden wurde. Unklar ist jedoch, ob die Temperatur erho¨ht oder niedriger war,
da beide A¨nderungen zur vermehrten Bildung von Lo¨chern fu¨hren. Eine Vermessung der
Kru¨mmung bei Raumtemperatur mittels XRD ergab eine konvexe Kru¨mmung mit einem
Radius von (220± 2)m parallel zum Flat des Wafers und von (204± 1)m senkrecht dazu,
was der radialen Ausrichtung auf dem Suszeptor entspricht. Auf Grund der Geometrie der
Heizzonen ist in dieser Richtung mit einem gro¨ßeren Temperaturgradienten zu rechnen,
was die sta¨rkere Kru¨mmung erkla¨ren kann.
Eine Wo¨lbung des Wafers fu¨hrt natu¨rlich dazu, dass die Mitte des Wafers nicht auf dem
Suszeptor auﬂiegt, so dass die Substrattemperatur geringer ist, was wiederum zur vermehr-
ten Bildung von Lo¨chern fu¨hrt.
Um diesen Eﬀekt zu umgehen, wurde in einem weiteren Versuch AlN nach gleichem Rezept
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auf 6 x 1/6 2 ′′ Substraten in einer 2 ′′ Substrattasche abgeschieden. Da die Aufbiegung
von Sechstelstu¨cken geringer ist, sollte das Wachstum daher homogen sein.
REM-Aufnahmen einer entsprechenden 1/6 tel Probe sind in den Abbildungen 5.22REM-
Aufnahmen Wachstum auf 2 ′′ﬁgure.caption.147d-f zu sehen. Alle sechs Probenstu¨cke be-
sitzen dabei nahezu identische Morphologien mit vollsta¨ndig geschlossen Oberﬂa¨chen im
Außenbereich und vielen Lo¨chern an der Spitze. Eine im selben Wachstumslauf hergestell-
te Einzelprobe ist hingegen wieder u¨berall von guter Qualita¨t. Auﬀa¨llig ist, dass nur die
Spitzen, die der Mitte des 2 ′′ Wafers entsprechen, eine schlechte Qualita¨t aufweisen. Da
ein Temperaturunterschied auf Grund einer Aufbiegung auszuschließen ist und auch die
Morphologie anders als bei der 2 ′′-Probe ist, muss eine andere Erkla¨rung gefunden werden.
Mo¨glich wa¨ren Verwirbelungen, die sich an den Bruchkanten bilden und das Wachstum be-
einﬂussen. Zu u¨berpru¨fen wa¨re diese Annahme durch die Verwendung von viertel Stu¨cken
oder halben Wafern, da so die Anzahl der Bruchkanten reduziert wird und trotzdem ein
Aufbiegen verhindert wird.
5.2.7 Analyse der Verspannung
Auf Grund der unterschiedlichen lateralen Gitterkonstanten von AlN (3,11 A˚) und Saphir
(4,76/
√
3=2,75 A˚) ist davon auszugehen, dass die Schichten mit einer gewissen kompres-
siven Verspannung abgeschieden werden (siehe Abschnitt 1.3Gitterfehlersection.1.3). Dies
kann zu einer Kru¨mmung des Wafers fu¨hren, die ebenfalls von der Dicke der abgeschiede-
nen Schicht abha¨ngt. Als weitere Quelle fu¨r eine Verspannung ist oft auch ein Unterschied
in den thermischen Ausdehnungskoeﬃzienten von Substrat und Schicht zu beru¨cksichtigen.
Im hier vorliegenden Fall ist dieser jedoch zu vernachla¨ssigen, da die Ausdehnungskoeﬃzi-
enten sehr a¨hnlich sind; (αa(Saphir) = 7, 1·10−6 1/K [125], αa(AlN) = (7, 0±0, 3)·10−6 1/K
[126]).
Fu¨r die Verwendung von AlN-Schichten als Pseudosubstrat ist es in der Regel von Interesse,
ob die Schicht voll relaxiert ist oder eine Verspannung vorliegt, die durch eine Vermessung
der Gitterkonstanten bestimmt werden kann.
Wie gerade beschrieben, steht eine AlN-Schicht auf c-Saphir normalerweise unter einer
kompressiven Verspannung. Mit zunehmender Schichtdicke kommt es jedoch zu einer Ko-
aleszenz von Kristalliten, die zu einer tensilen Spannung fu¨hrt. Es ist daher von Interesse,
ab welcher Dicke vollsta¨ndig geschlossene Oberﬂa¨chen vorliegen und zumindest auf Grund
von Koaleszenz keine weitere A¨nderung der Verspannung zu erwarten ist. In Abbildung
5.23REM-Aufnahmen Variation Schichtdickeﬁgure.caption.148 sind Aufnahmen von AlN-
Schicht unterschiedlicher Dicke zu sehen, die bei 1250 ◦C, einem V/III-Verha¨ltnis von 145
und einem H2-Fluss von 10 slm hergestellt wurden. Bei ca. 500 nm Dicke ist die Ober-
ﬂa¨che geschlossen aber durchzogen von la¨nglichen Lo¨chern bzw. Gra¨ben. Mit zunehmender
Schichtdicke schließen sich die Gra¨ben, bis dann ab ca. 800 nm in Abbildung 5.23REM-
Aufnahmen Variation Schichtdickeﬁgure.caption.148c nur noch einzelne Lo¨cher zu sehen
sind. Bei ca. 900 nm Schichtdicke sind die Lo¨cher dann vollsta¨ndig verschwunden.
Die Analyse von Ro¨ntgenmessungen in Abbildung 5.24Einﬂuss der Schichtdicke auf die
Versetzungsdichte.ﬁgure.caption.149 zeigt, dass die Stufenversetzungsdichte bis zu einer
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angepasst wurde, um die U¨bersichtlichkeit zu erho¨hen. Es ist zu erkennen, dass die Position
des Maximums mit steigender Dicke zu gro¨ßeren Werten wandert und fu¨r 1390 nm an der
Position liegt, die fu¨r unverspanntes AlN erwartet wird (durch senkrechte Linie markiert).
Weiterhin ist zu erkennen, dass die Proben ab 880 nm Dicke eine Doppelspitze bzw. eine
Schulter auf der linken Seite aufweisen. Dies deutet darauf hin, dass das AlN zu Beginn
des Wachstums kompressiv verspannt und ab einer gewissen Dicke zunehmend relaxiert
aufwa¨chst, was zur Ausbildung der zweiten Spitze fu¨hrt. Es ist dabei auﬀa¨llig, dass dies
mit dem vollsta¨ndigen Schließen der Oberﬂa¨che einhergeht.
Eine Verschiebung der Braggposition wurde ebenfalls im Abschnitt 5.2.2V/III-Verha¨ltnissubsection.5.2.2
fu¨r eine Variation des V/III-Verha¨ltnisses beobachtet. Da die Schichtdicke dieser Proben
nicht einheitlich ist, muss untersucht werden, ob die Verspannung tatsa¨chlich durch das
V/III-Verha¨ltnis verursacht wird oder auf die Dickenvariation zuru¨ckzufu¨hren ist. In Ab-
bildung 5.26Graph Braggposition vs. Schichtdickeﬁgure.caption.150 sind die 2θ-Winkel
des Maximums u¨ber die Schichtdicke aufgetragen. Fu¨r die Probenserie, die bei einem
V/III=145 hergestellt wurde (gru¨ne Quadrate), a¨ndert sich die Position bis zu einer Dicke
von ca. 1300 nm und bleibt dann konstant bei dem Wert, der fu¨r eine unverspannte AlN-
Schicht zu erwarten ist.
Anders verha¨lt es sich bei den Proben zur Variation des V/III-Verha¨ltnisses. Diese wurden
in zwei Serien hergestellt und haben im ersten Fall unterschiedliche Dicken und im zweiten
Fall eine konstante Dicke von ca. 1,3 µm. Die Proben unterschiedlicher Dicke (schwarze
Punkte) zeigen zwar eine A¨nderung der 2θ-Position mit der Dicke, die jedoch nicht eindeu-
tig ist. Demgegenu¨ber zeigen die Proben konstanter Dicke (rote Punkte) eine Verschiebung
der Position, die nicht durch eine Schichtdickenvariation zu erkla¨ren ist. Die im Abschnitt
5.2.2V/III-Verha¨ltnissubsection.5.2.2 beschriebene Variation der Braggposition ist somit
zwar teilweise durch die unterschiedliche Schichtdicke zu erkla¨ren, aber hauptsa¨chlich durch
das V/III-Verha¨ltnis bedingt. Das V/III-Verha¨ltnis stellt folglich einen Parameter dar, der
zur Kontrolle der Verspannung dienen kann. Zu u¨berpru¨fen wa¨re allerdings noch, ob der
Unterschied der Verspannung auf einer erho¨hten lateralen Mobilita¨t und damit einer schnel-
leren Koaleszenz oder anderen Eﬀekten beruht. Ein Ansatz hierfu¨r wa¨re das Wachstum bei
einem sehr geringen V/III-Verha¨ltnis auf einer vollsta¨ndig koaleszierten Schicht, die bei ei-
nem ho¨heren Verha¨ltnis hergestellt wurde. Falls die tensile Verspannung unabha¨ngig von
der Koaleszenz ist, sollte sich eine weitere Spitze im 2θ/ω-Scan zeigen, die bei gro¨ßeren
Werten liegt.
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als es fu¨r GaN-Pseudosubstrate u¨blich ist. Dies ist auf die diskutierten Unterschiede bzw.
Schwierigkeiten im Wachstum, wie eine geringe laterale Mobilita¨t, zuru¨ckzufu¨hren. Die hier
pra¨sentierten Proben sollen daher mit den besten Ergebnissen verglichen werden, die aus
den am Anfang des Kapitels genannten Vero¨ﬀentlichungen gesammelt wurden. Diese sind
ebenfalls in der Tabelle 5.2Halbwertsbreiten von Rocking-Kurven (r), Phi-Scans (Φ) und
resultierende Versetzungsdichten ausgewa¨hlter Proben mit guter Qualita¨t.
Unterer Teil: Werte aus Vero¨ﬀentlichungen anderer Gruppen. Teilweise Messwerte anderer
Reﬂexe und Wertebereiche durch Variation von Wachstumsparametern. table.caption.151
aufgetragen, wobei allerdings das Problem besteht, dass meistens nicht alle notwendigen
Informationen angegeben wurden.
Ein Vergleich der Messwerte zeigt, dass die im Rahmen dieser Arbeit hergestellten Proben
durchaus mit den Ergebnissen anderer Arbeitsgruppen vergleichbar sind oder diese noch
u¨bertreﬀen. Dies gilt sowohl fu¨r die HWB der Ro¨ntgenmessungen als auch fu¨r die daraus
resultierenden Versetzungsdichten. Um eine endgu¨ltige Aussage u¨ber die Qualita¨t machen
zu ko¨nnen, wa¨re es allerdings gut, die exakten Versetzungsdichten fu¨r weitere Proben mit-
tels TEM zu bestimmen. Die im TEM untersuchte Probe g2545a liefert außerdem nur
bedingt verla¨ssliche Ergebnisse, da die untersuchte Lamelle mit 300 nm deutlich zu dick
war. Insbesondere die Stufenversetzungsdichte ist daher vermutlich deutlich unterscha¨tzt.
Eine ebenfalls oﬀene Frage betriﬀt die Homogenita¨t der Schichten u¨ber einen ganzen 2 ′′
Wafer. Dies wurde hier nicht optimiert, so dass, wie im Abschnitt 5.2.6Lokale Einﬂu¨sse -
Wachstum auf 2 ′′-Substratensubsection.5.2.6 beschrieben, die Schichtqualita¨t in der Mit-
te des Wafers deutlich schlechter ist. In den Vero¨ﬀentlichungen wird nichts dergleichen
erwa¨hnt, so dass davon auszugehen ist, dass dieses Problem durch weitere Optimierung
des Wachstums zu lo¨sen ist. Dazu wa¨re es jedoch gut, die Kru¨mmung des Wafers wa¨hrend
des Wachstums zu vermessen.
Bezu¨glich der Wachstumsparameter wurden weitestgehend die Ergebnisse aus den Ver-
o¨ﬀentlichungen besta¨tigt. So liefert eine Temperatur von 1230 ◦C und ein niedriges V/III-
Verha¨ltnis von 100 - 150 und ein Reaktordruck kleiner 50Torr die besten Ergebnisse. Wei-
terhin zeigte sich, dass ein gewisser Fehlschnitt einen positiven Eﬀekt hat. Unterschiede
sind bezu¨glich der Nukleation und des Tra¨gergases festzustellen. Zum Beispiel verwenden
Imura et al. einen TMAl-Vorﬂuss, der hier eher nachteilig war. Auch konnte der von Hu et
al. beobachtete Einﬂuss von N2 auf die Verspannung der Schicht nicht reproduziert werden.
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Probe/ d FWHM (arc sec) SDD EDD Kommentar
Quelle (µm) 0002 r 101¯2 r 303¯2 Φ (cm−2) (cm−2) var. Parameter
g2545b 1,3 288 777 1350 1,7·108* 1,1·1010* Fehlschnitt 0.2◦I
g2545a 1,3 192 828 993 4,4·107* 8,1·109* Fehlschnitt 1◦
1,7·109† 5·109† Lamelle d=300 nm






[127] 0,9 1 · 108† 2 · 1010†







[112] 1 76 1700 0,02-1·109*
0,8-5·109†
2·1010* Si-Dotierung
* Bestimmung mittels HRXRD, † Bestimmung mittels TEM.
Tab. 5.2: Halbwertsbreiten von Rocking-Kurven (r), Phi-Scans (Φ) und resultierende Ver-
setzungsdichten ausgewa¨hlter Proben mit guter Qualita¨t.
Unterer Teil: Werte aus Vero¨ﬀentlichungen anderer Gruppen. Teilweise Messwerte anderer
Reﬂexe und Wertebereiche durch Variation von Wachstumsparametern.
.
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5.3 Zusammenfassung
Die Herstellung von Aluminiumnitrid wird generell durch die geringe Mobilita¨t von Alu-
minium auf der AlN-Oberﬂa¨che behindert. Der Umbau der MOVPE-Anlage fu¨r Tem-
peraturen bis 1300 ◦C stellt damit einen zentralen Vorteil fu¨r die Herstellung von AlN-
Pseudosubstraten dar. Ein weiterer Faktor ist die Verringerung von Vorreaktionen und
sukzessiver Partikelbildung in der Gasphase, die in Verbindung mit NH3, fu¨r TMAl deut-
lich ho¨her ist als fu¨r TMGa.
Im Bereich des klassischen kontinuierlichenWachstums wurde daher der Einﬂuss der Wachs-
tumstemperatur, der Wachstumsatmospha¨re und des Angebots der Reagenzien untersucht.
Weiterhin wurden verschiedene Ansa¨tze des Wachstumsstart untersucht, wobei Erkennt-
nisse aus dem gepulsten Wachstum beru¨cksichtigt wurden.
Wie auch dort, wurden die besten Schichten nach kurzer Nitridation von 10 s erzielt, wohin-
gegen la¨ngere Zeiten und andere Konzepte zu deutlich schlechteren Morphologien fu¨hrten.
Die Variation der Wachstumstemperatur zeigte, dass erst ab Temperaturen > 1200 ◦C glat-
te, geschlossene Oberﬂa¨chen zu erhalten sind, was die grundlegende Theorie zumWachstum
von AlN besta¨tigt und den Umbau der Anlage rechtfertigt. Weiterhin wurde beobachtet,
dass zu hohe Temperaturen (≥ 1270 ◦C ) wieder zu schlechteren Schichten fu¨hren, so dass
meist bei 1230-1250 ◦C gearbeitet wurde.
Mit der Senkung des V/III-Verha¨ltnisses von 2000 auf 33 wurde neben einer Verbesse-
rung der Schichtqualita¨t auch ein deutlicher Anstieg der Wachstumsrate beobachtet. Der
Anstieg kann als Steigerung der Wachstumseﬀektivita¨t betrachtet werden, was wiederum
die verringerte Bildung von Partikeln anzeigt. Bei geringem V/III-Verha¨ltnis sind Vorre-
aktionen unterdru¨ckt, da die Wahrscheinlichkeit fu¨r ein Aufeinandertreﬀen von TMAl und
NH3 in der Gasphase verringert ist. Ab einem V/III ≤ 150 ließen sich glatte, vollsta¨ndig
geschlossene Schichten herstellen, so dass mit einem geringen V/III-Verha¨ltnis auch eine
Erho¨hung der lateralen Wachstumsrate einhergehen muss. Ebenfalls a¨nderte sich die Ver-
spannung der Schicht von kompressiv zu tensil, was durch eine fru¨here Koaleszenz von
einzelnen Ko¨rnern auf Grund ho¨here lateraler Mobilita¨t zu erkla¨ren ist.
Variationen der Wachstumsatmospha¨re haben zwar auch einen Einﬂuss auf die Reaktio-
nen in der Gasphase, werden aber eher mit einer A¨nderung der Diﬀusivita¨t in Verbindung
gebracht. Unter der Annahme eines transportbegrenzten Wachstums stellt die Diﬀusion
der Reagenzien durch die Grenzschicht u¨ber dem Substrat den limitierenden Faktor dar.
Eine A¨nderung des Drucks, des Gasﬂusses und der Zusammensetzung des Tra¨gergases be-
einﬂusst nun die Dicke und Viskosita¨t der Grenzschicht. Diese Parameter ko¨nnen daher
direkt mit dem Strom der Reagenzien zur Oberﬂa¨che in Verbindung gesetzt werden. Durch
ein simples Modell ließen sich daher die Wachstumsraten, in Abha¨ngigkeit von Diﬀusivita¨t
und Viskosita¨t, simulieren und somit die zu Grunde liegenden Annahmen besta¨tigen.
Weitere Eﬀekte, wie z.B. lokale Unterschiede in der Schichtqualita¨t, konnten hingegen
nur qualitativ betrachtet werden, da eine vollsta¨ndige Simulation des Wachstums sehr
aufwa¨ndig ist und Gegenstand einer eigensta¨ndigen Arbeit wa¨re.
Neben der Oberﬂa¨chenmorphologie ist auch die interne Struktur der Pseudosubstrate von
Interesse. Diese wird durch Versetzungsdichten charakterisiert, deren Bestimmung einen
5.3. ZUSAMMENFASSUNG 147
weiteren zentralen Teil der Arbeit darstellt. Da TEM-Untersuchungen sehr aufwa¨ndig sind,
wurden die Proben prima¨r mittels hochauﬂo¨sender Ro¨ntgendiﬀraktometrie untersucht. Da-
bei kommt es generell zu einer Unterscha¨tzung der Dichten, so dass diese Werte nur bedingt
zum Vergleich mit anders bestimmten Daten taugen. Weiterhin traten oft starke Streuun-
gen der Werte auf, was zu unklaren Beziehungen zwischen Versetzungsdichten und vari-
iertem Parameter fu¨hrt. Gru¨nde fu¨r die Streuung sind zum einen potentielle Unterschiede
der Reaktorcharakteristik und zum anderen Variationen der Qualita¨t u¨ber die Probe, die
meist nicht explizit beru¨cksichtigt wurden.
Generell wurde aber eine Verringerung der Versetzungsdichten beobachtet, die mit der
Verbesserung der Oberﬂa¨chenmorphologie korreliert ist. Die besten Proben ließen sich bei
1250 ◦C , einem V/III ≤ 150, geringen Dru¨cken ≤ 60Torr und einem erho¨hten Gasﬂuss von
14 slm herstellen. Dabei lagen bei einer Dicke von 800 nm Schichten vor, die noch eine große
Zahl von Lo¨chern aufweisen. Ab einer Dicke 900 nm sind die Lo¨cher dann weitestgehend
verschwunden und die Rauigkeit liegt unter 4 A˚. Ein weiterer Eﬀekt der Schichtdicke ist
in symmetrischen 2θ/ω-Scans zu sehen, die ab 900 nm Schichtdicke ein zweites Maximum
zeigen, das zunehmend dominiert und zu gro¨ßeren Winkeln wandert. Zu erkla¨ren ist dies
dadurch, dass zuerst kompressiv verspanntes AlN aufwa¨chst und nach vollsta¨ndiger Ko-
aleszenz zunehmend unverspanntes Material abgeschieden wird.
Parameter Wert Einheit
Temperatur 1230 - 1250 ◦C
V/III <150






(Menge NH3) 200 µmol
Tab. 5.3: U¨bersicht der optimalen Wachstumsparameter fu¨r AlN auf c-Saphir im MOVPE-
Reaktor der Arbeitsgruppe Hommel (Aixtron (Thomas Swan) 3x2′′
”
close coupled vertical
showerhead“ mit Umbau fu¨r Hochtemperatur-Wachstum).
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Kapitel 6
Zusammenfassung und Vergleich der
Methoden
Auf den folgenden Seiten sollen nun die wichtigsten Ergebnisse dieser Arbeit genannt wer-
den und weiterhin das gepulste und das kontinuierliche Wachstum direkt miteinander und
mit dem Wachstum von GaN verglichen werden. Des weiteren sollen aufgetretene Pro-
bleme und deren potentielle Lo¨sungsansa¨tze diskutiert werden, um einen Ausblick auf
weiterfu¨hrende Untersuchungen zu geben.
Ganz allgemein ist festzustellen, dass das Ziel dieser Arbeit, die Herstellung von AlN-
Pseudosubstraten auf c-Saphir, erreicht wurde. Dies konnte sowohl bei Wachstumstempe-
raturen von 1050 - 1100 ◦C durch das gepulste Wachstum, als auch bei hohen Temperaturen
≤ 1270 ◦C realisiert werden. Die Qualita¨t liegt, wie zu erwarten, deutlich unter der von
GaN-Pseudosubstraten aber im Bereich der Ergebnisse, die durch andere Gruppen erzielt
wurden. Die Qualita¨t der in gepulstem Modus hergestellten Proben ist etwas geringer, was
sich in ho¨heren Versetzungsdichten und mehr Lo¨chern in der Oberﬂa¨che a¨ußert. Fu¨r die
besten Proben liegen diese bei Werten von:
gepulste Proben kontinuierliche Proben
schraubenartige Versetzungen 5 · 107 cm−2I 2 · 107 cm−2
stufenartige Versetzungen 2 · 1010 cm−2 5 · 109 cm−2
Lo¨chern in der Oberﬂa¨che ≤ 1 · 107 cm−2 < 1 · 107 cm−2
Es ist zu beachten, dass die Messwerte aus HRXRD-Untersuchungen stammen und das
die gepulsten Proben mit 1 µm etwas du¨nner sind als die in kontinuierlichem Modus her-
gestellten mit 1,3 µm.
Ein weiterer Unterschied liegt in der Wachstumsrate und in der fu¨r vollsta¨ndige Koales-
zenz no¨tigen Schichtdicke. Diese liegt bei den gepulsten Proben bei 500 - 600 nm gegenu¨ber
800 - 900 nm bei kontinuierlichem Wachstum. Das gepulste Wachstum fu¨hrt somit zu ei-
ner deutlich ho¨heren lateralen Wachstumsrate, die z.B. auch bei Ansa¨tzen des lateralen
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U¨berwachsens angewendet werden kann. Die Gesamtwachstumsrate (GR) in z-Richtung ist
hingegen deutlich geringer. Fu¨r ein V/III Verha¨ltnis von 150 liegt das Verha¨ltnis zwischen
gepulstem und kontinuierlichem Wachstum bei ca. GRpuls:GRkont=0,8:2,5 µm/h. Normiert
man die Wachstumsrate jedoch auf die Menge an Reagenzien, die wa¨hrend des Wachstums
in den Reaktor eingebracht werden, liegt das Verha¨ltnis bei GRpuls:GRkont=2,6:2,5 µm/h, so
dass beide Wachstumsmethoden gleich eﬀektiv sind. Unter o¨konomischen Aspekten ist der
geringere Verbrauch an Reagenzien aber dennoch bei kontinuierlichem Wachstum gegeben,
da wa¨hrend der Spu¨lschritte des gepulsten Wachstums die Reagenzien in die Abgasleitung
ﬂießen.
Von Interesse ist auch die Entwicklung der Versetzungsdichte mit der Schichtdicke. Fu¨r die
kontinuierlichen Proben ist ein deutlicher Ru¨ckgang der EDD mit der Dicke festzustellen,
der durch die gegenseitige Auslo¨schung von Versetzungen zu erkla¨ren ist. Die SDD bleibt
hingegen weitestgehend konstant. Anders verha¨lt es sich mit der Versetzungen in gepulsten
Proben. Hier ist bis zu einer Dicke von 1 µm fu¨r die EDD kein Trend zu erkennen, wohin-
gegen die SDD deutlich ansteigt, was auf die Koaleszenz der Kristallite zuru¨ckzufu¨hren ist.
Ein a¨quivalentes Verhalten fu¨r beide Methoden ist hingegen bezu¨glich Nukleation, V/III
Verha¨ltnis und Atmospha¨re zu beobachten. Ansa¨tze mit Tieftemperaturnukleationsschich-
ten oder metallreichem Wachstumsstart fu¨hrten zu rauen Proben von schlechter Qualita¨t.
Die besten Ergebnisse wurden durch eine kurze Nitridation von ca. 10 s erzielt. Verglichen
mit der Herstellung von GaN wird dabei nur ca. 0,2% der Menge an NH3 angeboten, so
dass von einem ga¨nzlich anderen Nukleationsprozess auszugehen ist.
Ebenfalls ist das V/III-Verha¨ltnis wa¨hrend des Wachstums mit ca. 150 zu 2050 fu¨r GaN
deutlich geringer. Gru¨nde dafu¨r sind, dass sich GaN bei der Wachstumstemperatur von
1050 ◦C thermisch zersetzen wu¨rde und durch ein U¨berangebot an NH3 stabilisiert wird.
Auf Grund der sta¨rkeren Bindung ist dies bei AlN nicht der Fall, was jedoch umgekehrt da-
zu fu¨hrt, dass sich eher AlN-Partikel in der Gasphase bilden und so die Wachstumseﬃzienz
mindern. Durch einen geringeren Partialdruck von NH3 verringert sich die Wahrscheinlich-
keit fu¨r ein Zusammentreﬀen von TMAl und NH3, was diese Vorreaktionen unterdru¨ckt.
Weiterhin fu¨hrt eine Stickstoﬀ-belegte AlN-Oberﬂa¨che zu ho¨heren Diﬀusionsbarrieren fu¨r
Al, so dass ein geringes V/III-Verha¨ltnis auch fu¨r ein laterales Wachstum fo¨rderlich ist.
Inwieweit ein sehr geringes V/III-Verha¨ltnis <150 das gepulste Wachstum beeinﬂusst, wur-
de bisher nicht untersucht, da entsprechende Massenﬂussregler, die dies zulassen, erst zum
Ende der Wachstumsversuche eingebaut wurden. Generell wa¨re es von Interesse MFCs mit
noch geringerer Kapazita¨t zu verwenden, um noch geringere V/III-Verha¨ltnisse zu realisie-
ren und auch die Wachstumsrate zu verringern.
In diesem Zusammenhang sind auch die Versuche zur Herstellung der GaN-Nanostrukturen
zu erwa¨hnen. Verglichen mit anderen Vero¨ﬀentlichungen zum Stranski-Krastanow-Wachs-
tum, sind die hier verwendeten Wachstumsraten deutlich ho¨her, so dass auch fu¨r diese
Anwendung andere MFCs sinnvoll oder sogar erforderlich wa¨ren. Weiterhin mu¨sste u¨ber
ein anderes Konzept zur optischen Charakterisierung diskutiert werden, da eine optische
Anregung mit den vorhandenen Mitteln wenig Aussicht auf Erfolg hat. Bessere Ergebnisse
sind auch durch die Verwendung der kontinuierlich hergestellten AlN-Pseudosubstrate zu
erwarten, weil diese homogenere Oberﬂa¨chen aufweisen.
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Das gepulste AlN-Wachstum betreﬀend wa¨ren weitere in situ Reﬂektometriemessungen
von Interesse, um den Einﬂuss der Pulsla¨nge zu untersuchen und den Wachstumsprozess
besser zu verstehen. Aus den hier pra¨sentierten Untersuchungen war lediglich zu erkennen,
dass es sich nicht um ein Wachstum einzelner Monolagen handelt, sondern um ein kontinu-
ierliches Wachstum wa¨hrend des TMAl-Pulses und des folgenden Spu¨lschrittes. Dies stellt
auch einen deutlichen Unterschied zu den erwa¨hnten Vero¨ﬀentlichungen anderer Gruppen
dar, die in der Regel Wachstumsraten von 1-2ML/Zyklus berichtet haben. Weiterhin wa¨ren
auch Versuche sinnvoll, welche die Dicke der Grenzschicht beeinﬂussen, wie es fu¨r das kon-
tinuierliche Wachstum untersucht wurde. Hier zeigte sich, dass durch einen erho¨hten H2
Grundﬂuss und einen verringerten Reaktordruck die Wachstumsrate erho¨ht wurde, was
auf eine verringerte Dicke der Grenzschicht zuru¨ckzufu¨hren ist. Ein entsprechender Ein-
ﬂuss konnte auch durch eine Simulation der Messwerte besta¨tigt werden, die auf einem
sehr einfachen Modell des Wachstums beruht.
Die Analyse der AlN-Schichten erfolgte prima¨r durch Ro¨ntgendiﬀraktometrie und Raster-
elektronenmikroskopie, um die Kristallqualita¨t und die Morphologie zu charakterisieren.
Wu¨nschenswert wa¨ren auf jeden Fall weitere AFM-Untersuchungen gewesen, um die Mor-
phologie und die damit verbundene Rauigkeit durch Messwerte auszudru¨cken. Dies war
jedoch auf Grund der technischen Voraussetzung und dem damit verbundenen hohen Auf-
wand zur Erstellung aussagekra¨ftiger Bilder nicht mo¨glich. Ebenfalls wa¨ren weitere und
gegebenenfalls systematische Untersuchungen mittels TEM von Interesse, um verla¨ssliche
Daten u¨ber Versetzungsdichten zu erhalten. Da diese jedoch ebenfalls sehr aufwa¨ndig sind
und keine direkte Kooperation zur Analyse von AlN besteht, muss mit den pra¨sentierten
Ergebnissen vorlieb genommen werden.
Die mittels HRXRD ermittelten Versetzungsdichten sind daher auch nur als untere Ab-
scha¨tzung anzusehen, die prima¨r zum Vergleich der Proben untereinander dienen ko¨nnen.
Bezu¨glich der Halbwertsbreiten liegen die hier pra¨sentierten Proben jedoch im Bereich,
der auch in anderen Vero¨ﬀentlichungen angegeben wird, so dass von einer vergleichbaren
Qualita¨t ausgegangen werden kann.
Zu erwa¨hnen ist auch das Auftreten ungewo¨hnlicher 0002 Rockingkurven, insbesondere
bei glatten, gepulst hergestellten Proben. Die spekula¨re Intensita¨t konnte durch ein alter-
natives Mosaikblock Modell erkla¨rt werden, dass lediglich von einer Verdrehung einzelner
Kristallite zueinander ausgeht, aber keine Verkippung vorsieht. Zum einen ist daher beim
Auftreten der spekula¨ren Intensita¨t eine Unterscha¨tzung der Halbwertsbreite zu vermeiden
und zum anderen musste diskutiert werden, ob aus den symmetrischen Reﬂexen weiterhin
die Schraubenversetzungsdichte zu bestimmen ist. Zusammenfassend stellt die SDD oder
eine alternative Interpretation als vertikale Uniformita¨t eine gute Messgro¨ße dar, da gleich
mehrere Reﬂexe beru¨cksichtigt werden. Die Stufenversetzugsdichte ist hingegen schwieriger
zu bestimmen, da es zum einen zu lokaler Variation kommt und zum anderen der betrachte-
te 303¯2 Reﬂex weniger gut zuga¨nglich ist. Dies fu¨hrt dazu, dass die EDD auf Grund starker
Streuung in den meisten Fa¨llen keinen eindeutigen Trend mit dem variierten Parameter
zeigt.
Ebenfalls konnte aus der Auswertung reziproker Gitterkarten keine eindeutige Zuordnung
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der Reﬂexverbreiterung zur Verdrehung bzw. Verkippung als Ursache gefunden werden.
Mo¨glich war jedoch, zuvor geta¨tigte Annahmen zu besta¨tigen.
Eine weitere Form der Untersuchungen stellten Messungen unter streifendem Einfall dar.
Diese sind fu¨r gewo¨hnlich mit der verwendeten Anlage nicht praktikabel, da die zur Verfu¨-
gung stehenden Intensita¨ten und Strahlgeometrien Integrationszeiten von mindestens 30 s
pro Messpunkt erfordern. Das Wachstum auf Substraten mit einem Fehlschnit von ca. 1◦
fu¨hrte jedoch zu Proben, die Stufen von ca. 4 - 8 nm Ho¨he aufweisen und unter bestimmten
Orientierungen bezu¨glich Φ deutliche hk0-Reﬂexe zeigen. Diese eher in
”
edge geometry“
untersuchten Proben boten somit einen direkten Zugang zur a-Gitterkonstante, aus der
direkt die Verdrehung der Kristallite und damit die Stufenversetzungsdichte berechnet
werden konnte. Die so ermittelten Werte stimmen in guter Na¨herung mit den zuvor aus
den 303¯2 Reﬂexen ermittelten Werten u¨berein, so dass die Untersuchung unter streifendem
Einfall als weitere Methode fu¨r spezielle Proben verwendet werden kann.
Zusammenfassend ist festzustellen, dass sowohl durch das Wachstum bei hohen Tempe-
raturen als auch durch das gepulste Wachstum AlN-Pseudosubstrate von vergleichbarer
Qualita¨t hergestellt werden konnten. Dabei la¨uft das gepulste Wachstum nach einem Me-
chanismus ab, der zwischen kontinuierlichem und atomlagenweisen Wachstum liegt. Bessere
Proben wurden jedoch durch das kontinuierlich Wachstum bei hohen Temperaturen erzielt,
was den Umbau der MOVPE-Anlage und die damit verbundenen Schwierigkeiten recht-
fertigt. Neben den ho¨heren Temperaturen wurde auch der zuga¨ngliche Parameterbereich
der Anlage durch entsprechende Versuche erweitert. So zeigte sich, dass deutlich geringere
NH3-Flu¨sse als angenommen mo¨glich sind und andererseits ein erho¨hter Gesamtﬂuss einen
positiven Eﬀekt hat.
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A.3 Abstract
In the last years, great progress has been made in the ﬁeld of nitride based solid state
lighting. Prominent examples are bright Gallium nitride (GaN) based LEDs emitting in
the green and blue spectral region. Furthermore, light bulbs are increasingly replaced by
white LEDs, which are by far more eﬃcient. Also, solid state laser diodes based on Gallium
nitride are available. By now, blue lasers are used for data storage in Bluray disk drives
and enable a much higher density of data as compared to red diodes, which are used in CD
and DVD drives. Green laser diodes will be available within the next few years and will
allow for new applications like micro beamers and optical communication networks based
on plastic ﬁbers.
The basis for all these applications are suitable optoelectronic devices, of which the quality
depends on technological developments and the quality of the substrate, on which they are
grown. In contrast to silicon, which is used for electronic devices, Gallium or Aluminium
nitride (AlN) can not be produced from a melt, due to the high partial pressure of nitrogen.
Indeed, pure substrates are available from special production methods, but these are very
expensive. Hence nitrides are usually grown on substrates like sapphire or silicon carbide,
which leads to challenges due to the diﬀerence in the lattice constant of substrate and layer
material. The growth of AlN is further hindered by the high diﬀusion barriers for Al and
N on the AlN surface. This leads to low lateral growth rates and thereby high dislocation
densities.
The goal of this work was the growth of AlN-templates on c-plane sapphire by metal
organic vapor phase epitaxy. To increase the lateral growth rate two concepts are used.
On the one hand a growth at high temperatures of 1250 ◦C and on the other hand a
pulsed growth mode at 1070 ◦C, in which the precursors are supplied in separate time
periods. For both methods, diﬀerent parameters, concerning growth conditions and growth
procedure, are investigated. Concerning the pulsed growth a diﬀerent growth process is
observed, resulting in a higher growth speed, when compared to the results published by
other groups. By continuous growth we obtained AlN templates, of which the quality is
quite comparable to the results of other groups.
The samples are mainly characterized by high resolution X-ray diﬀraction and scanning
electron microscopy but other methods are also used to determine the polarity and surface
morphology. Special attention is paid to unusual X-ray rocking curves, which could lead
to an underestimation of the crystal quality. After all, the shape could be explained by an
alternative nucleation model.
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A.4 Experimentelle Hinweise
A.4.1 MOVPE
Eine Vielzahl von Hinweisen und Arbeitsanweisungen zum Betrieb und zur Wartung der
MOVPE-Anlage ist im MOVPE-Wikki auf dem Arbeitsplatzrechner zu ﬁnden, so dass hier
nur wenige Hinweise gegeben werden sollen.
Reinigung des MOVPE-Ku¨hlwassersystems
Einige Wochen nach Inbetriebnahme des fu¨r ho¨here Temperaturen umgebauten Reaktors
war festzustellen, dass das Geha¨use des Reaktors deutlich wa¨rmer war als vor dem Umbau.
Im oberen Bereich wurden bei einer Wachstumstemperatur von 1250 ◦C Temperaturen
von bis zu 140 ◦C gemessen, wobei das Ku¨hlwasser im Ru¨cklauf eine Temperatur von 35 -
40 ◦C hatte. Weiterhin wurden starke Temperaturschwankungen am
”
Thermocouple“ im
Reaktor festgestellt (5 ◦C zwischen zwei Messungen). Eine Erho¨hung des Ku¨hlwasserﬂusses
von standardma¨ßig 200 l/h auf bis zu 500 l/h brachte nur eine minimale Verringerung der
Geha¨usetemperatur. Grund fu¨r die erho¨hte Temperatur war vermutlich eine Ablagerung
aus dem Ku¨hlwasser an der Innenseite des doppelwandigen Reaktors, die einen eﬃzienten
Wa¨rmeu¨bertrag verhinderte.
Durch Spu¨len mit ca. 8%iger Essigsa¨ure konnte die Temperatur im nachfolgenden Be-
trieb deutlich gesenkt werden. Zum Spu¨len wurde das Systems daher von der externen
Ku¨hlwasserversorgung getrennt und der Reaktor ohne Duschkopf mittels einer Schlauch-
verbindung mit einer externen Pumpe im Reservoir mit der Spu¨llo¨sung verbunden. Das
System wurde dann fu¨r ca. 3 Tage gespu¨lt, wobei die Essigsa¨ure mehrmals ausgetauscht
wurde. Diese hatte nach einiger Zeit eine gru¨nliche Farbe, was auf darin gelo¨ste Verunrei-
nigungen zuru¨ckzufu¨hren ist.
Durch diese Maßnahme konnten oﬀensichtlich vorhandenen Ablagerungen entfernt wer-
den, so dass wieder ein besserer Wa¨rmeu¨bertrag zwischen Reaktorgeha¨use und Ku¨hlwasser
stattﬁnden kann. Entsprechende Temperaturen vor und nach der Reinigung sind in Tabelle
A.1Temperatur Reaktorgeha¨usetable.caption.160 zu ﬁnden. Die Messpositionen sind in der
Abbildung A.1Messposition Temperatur am Reaktorﬁgure.caption.159 zu sehen.
Allgemeine Hinweise
Da nicht auszuschließen ist, dass eine Charge von Wafern verschmutzt ist oder sich ander-
weitig von einer vorherigen unterscheidet, ist es sinnvoll, immer einen Wafer fu¨r einige Zeit
zuru¨ckzuhalten. Falls dann unerwartet Probleme beim Wachstum auftreten, kann dieser
verwendet werden, um einen Einﬂuss des Substrats zu beweisen / auszuschließen.
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Abb. A.1: Positionen der Temperaturmes-
sungen am Reaktorgeha¨use. Temperatur des
Ku¨hlwassers am Ru¨cklauf oberhalb des Re-
aktors gemessen.
T set ( ◦C ) Messposition ( ◦C ) Fluss Ku¨hlwasser
a b c d Wasser RL (l/h)
1050 125 125 37 38 31 200
1230 140 130 130 33 28 500
3 Tage Spu¨lung
1050 50 42 42 - 36 300
1050 36 36 34 - 27 500
1230 68 51 49 - 44 300
1230 53 43 43 - 38 450
Tab. A.1: Tempratur des Reaktorgeha¨uses vor und nach Spu¨lung mit Essigsa¨ure. Positio-
nen der Messung in Abbildung A.1Messposition Temperatur am Reaktorﬁgure.caption.159
dargestellt.
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A.4.2 Ro¨ntgendiffraktometrie
Fu¨r das Einmessen der Standard-Reﬂexe in der Ro¨ntgendiﬀraktometrie wurde in der Regel
ein automatisches Skript verwendet, das als sogenanntes
”
Batch program“ erstellt werden
kann. Wie auch alle anderen Messprogramme la¨sst sich dies unter dem Menue-Punkt Fi-
le/New Program der X‘Pert Data Collector Software erstellen. Im Batch progamm ko¨nnen
dann Diﬀraktometereinstellungen wie Winkel und Positionen angegeben werden und vor
allem einzelne Messprogramme aufgerufen werden. Neben den Standardmessungen wie
Rockingkurven und reziproken Gitterkarten lassen sich auch
”
Optimize programs“ erstel-
len, die einen Scan u¨ber den entsprechenden Winkelbereich ausfu¨hren und dann den Winkel
auf die Position des Maximums einstellen. Durch die aufeinanderfolgende Ausfu¨hrung ver-
schiedener Scans kann so die Position der maximalen Intensita¨t des Reﬂexes im reziproken
Raum gefunden werden. Hierbei muss jedoch darauf geachtet werden, ob die Reﬂexe ei-
ne stark asymmetrische Form haben oder sogar eine Doppelspitze zeigen. Diese ko¨nnen,
wie bereits in der Arbeit beschrieben, bei Schichtsystemen oder einer fehlerhaften Justa-
ge der Probenlage auftreten. Mo¨gliche Fehler beim Einmessen eines Reﬂexes lassen sich
nachtra¨glich anhand der Optimierungs-Scans feststellen, die ebenfalls gespeichert werden.
Um eine Probe zu Untersuchen, muss diese erst manuell in der Gonimetermitte positioniert
werden. Danach kann dann ein Batch Job fu¨r mehrere Reﬂexe und auch fu¨r verschiedene
Proben durchgefu¨hrt werden. Fu¨r die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Proben wur-
de in der Regel der folgende Ablauf fu¨r symmetrische bzw. asymmetrische Reﬂexe gewa¨hlt.
Fu¨r die meisten Untersuchungen lieferte diese Methode gute Ergebnisse, so dass mit ge-
Symmetrischer Reﬂex Asymmetrischer Reﬂex
Scan Bereich (◦) Scan Bereich (◦)
ω 2 φ 30
2θ/ω 0,1 ω 2
ω 0,5 2θ/ω 2
ψ 8 ψ 8
ω 0,5 φ 8
2θ/ω 0,1 ω 2
ω 0,5 2θ/ω 2
2θ/ω 0,1 ω 2
2θ/ω 2
eigentliche Messungen eigentliche Messungen
Tab. A.2: Reihenfolge der Scans zum Einmessen symmetrischer und asymmetrischer Re-
ﬂexe. Die Scanweite und die Reihenfolge kann beliebig erweitert werden.
ringerem Aufwand eine große Zahl an Proben und Reﬂexen untersucht werden konnte.
Probleme bzw. Messfehler treten jedoch bei schwachen Reﬂexen wie dem 303¯2 Reﬂex auf,
da hier die automatische Suche des Maximums nicht gut funktioniert.
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Streifender Einfall
Messungen unter streifendem Einfall bzw. in grazing incidence sind mit der Verwende-
ten Anlage eigentlich nicht mo¨glich, da die Prima¨rstrahl-Intensita¨t auf Grund der Strahl-
Form zu gering ist. Durch sehr lange Integrationszeiten >30 s lassen sich zwar Messungen
durchfu¨hren, aber der Erkenntnisgewinn rechtfertigt den Aufwand meistens nicht. Anders
verha¨lt es sich bei Proben auf Substraten mit Fehlschnitt. Diese zeigten unter zwei bis drei
Orientierungen bezu¨glich φ eine hohe Intensita¨t fu¨r hk0 Reﬂexe, was darauf zuru¨ckzufu¨hren
ist, dass Stufenkanten der Schicht direkt zur Quelle zeigen und Strahlung gut in die Probe
einkoppelt. Diese Proben lassen sich mit Integrationszeiten von wenigen Sekunden vermes-
sen, so dass grazing incidence Messungen eine weitere Untersuchungsmo¨glichkeit darstellen.
Ku¨hlwassersystem des Diffraktometers
Wie im Handbuch des Diﬀraktometers beschrieben, muss das Ku¨hlwasser des Prima¨rkreises
gepuﬀert werden, um den PH-Wert stabil zu halten. Meistens geht Ku¨hlwasser durch Ver-
dunstung verloren, so dass es durch demineralisiertes Wasser ersetzt werden muss. Wei-
terhin muss der PH-Wert regelma¨ßig u¨berpru¨ft werden und gegebenenfalls durch neue
Puﬀerlo¨sung korrigiert werden. Dennoch kommt es mit der Zeit zur Ablagerung von orga-
nischen und anorganischen Substanzen im System. Diese ko¨nnen entweder durch Spu¨len
mit stark verdu¨nnter Zitronensa¨ure oder gelo¨stem Spu¨lmaschinen-Mittel entfernt werden,
da die enthaltenen Enzyme organische Bestandteile entfernen (funktioniert auch fu¨r Kaf-
feemaschinen). Zur Reinigung sollte jedoch die Ro¨ntgenro¨hre aus dem Kreislauf entfernt
werden und nach der Reinigung ist das System gru¨ndlich mit Wasser zu spu¨len.
Weitere Hinweise
Zum Hochfahren der Ro¨ntgenquelle sollte nicht das automatische Programm der Software
genutzt werden, da die Spannung zeitweise mehr als 40 kV betra¨gt, was insbesondere bei





powering up slowly“ nach einem la¨ngeren Stillstand zu verwenden.
Bei la¨ngerem Stillstand sollte weiterhin das prima¨re Ku¨hlwasser abgestellt werden, da sich
an der kalten Ro¨hre Kondenswasser bilden kann, welches bei der Wiederinbetriebnahme
ebenfalls zu Problemen fu¨hren kann.
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